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RESUMEN 

Este trabajo de investigación estudia tres diferentes sistemas de polvos de la aleación 

Ti6Al4V, para determinar la mejor manera de producir materiales que permitan su uso como 

implantes óseos avanzados. (i) El primero consiste en estudiar el comportamiento de la 

sinterización de materiales simples (densos) de polvos de la aleación Ti64, evaluando el 

efecto del tamaño de partícula y el arreglo en verde de los polvos. (ii) El segundo sistema 

consiste en producir materiales de Ti64 con porosidades artificiales denominados andamios, 

en este caso como formador de poros se emplearon partículas de bicarbonato de amonio, y 

se estudia el efecto que generan los cambios en el tamaño de los poros, la fracción en volumen 

de poros sobre la densificación y en la microestructura final. (iii) Por último, el tercer sistema 

consiste en fabricar materiales compuestos de Ti64 reforzados con partículas biocompatibles 

de tantalio (Ta) para estudiar el efecto de la inclusión diferente a la matriz, sobre la cinética 

de densificación, ya que estas inclusiones mejoran la citocompatibilidad de la aleación. Se 

propone un modelo analítico simple para estimar los valores de la densidad en función de la 

cantidad de sal. Se encontró que la densificación incrementa con el aumento de la 

temperatura, los valores de la energía de activación son semejantes para los distintos 

sistemas. Los mecanismos de fractura están vinculados a la relación entre el cuello y el 

tamaño de partícula. El análisis por microtomografía permite analizar que se tiene una 

interconectividad completa por encima del 20% en volumen de sales. Mientras que la 

permeabilidad de las muestras se vio influenciada por la fracción en volumen de poros y la 

forma de los poros. Así mismo se encontró que existe una estabilización de la fase β del Ti 

conforme la adición de partículas de Ta incrementa. 

 

Palabras claves: Cinética de sinterizado, dilatometría, compresión, compuestos, poros. 
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ABSTRACT 

This research work studies three different powder systems of Ti6Al4V alloy, to determine 

the best way to produce materials that allow their use as advanced bone implants. (i) The first 

consists of studying the behavior of the sintering of simple (dense) materials of Ti64 alloy 

powders, evaluating the effect of particle size and the green arrangement of the powders. (ii) 

The second system consists of producing Ti64 materials with artificial porosities called 

scaffolds, in this case, pore-forming particles of ammonium bicarbonate were used, and the 

effect generated by changes in the pore size is studied fraction in volume of pores on the 

densification and in the final microstructure. (iii) Finally, the third system consists in 

manufacturing Ti64 composite materials reinforced with biocompatible tantalum particles 

(Ta) to study the effect of inclusion different to the matrix, on densification kinetics, since 

these inclusions improve cytocompatibility of the alloy. A simple analytical model is 

proposed to estimate the values of the density as a function of the amount of salt. It was found 

that the densification increases with the increase of the temperature, the values of the 

activation energy are similar for the different systems. The mechanisms of fracture are linked 

to the relationship between the neck and the particle size. The analysis by microtomography 

allows to analyze that there is a complete interconnectivity of over 20% in volume of salts. 

While the permeability of the samples was influenced by the fraction in volume of pores and 

the shape of the pores. It was also found that there is a stabilization of the β phase of Ti as 

the addition of Ta particles increases. 
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1 CAPÍTULO I. INTRODUCCIÓN 

La metalurgia de polvos (MP) se ha mostrado como un proceso viable en la producción de 

componentes complejos a partir de polvos reduciendo al mínimo las pérdidas de materia 

prima y controlando la composición exacta de los materiales, lo que representa una fuerte 

reducción en los costos de producción. La metalurgia de polvos es una ruta ideal para 

producir piezas con composiciones complejas, tanto en microestructura como geometría. El 

paso crítico es la sinterización, durante la cual se obtienen las propiedades y dimensiones 

finales. Sin embargo, la posibilidad de producir componentes incluyendo varias regiones con 

diferentes características (densa, porosa, compuestos) se ha considerado poco. Esto es debido 

a la dificultad de producir materiales a diferentes velocidades de densificación durante la 

sinterización, sin generar grietas en las interfases. El interés de diseñar este tipo de materiales 

con propiedades multifuncionales está aumentando en distintos campos, especialmente en la 

ingeniería biomédica, para el remplazo óseo. Para este caso en específico las aleaciones de 

titanio (Ti) constituyen uno de los materiales más apropiados, así como también para 

aplicaciones en la industria aeroespacial y química, todo esto gracias a su resistencia 

mecánica, biocompatibilidad y resistencia a la corrosión [1]. El Ti presenta alta 

citocompatibilidad “in vitro” y en vivo, permitiendo el contacto directo entre hueso-implante 

[2]. Por lo tanto, estos biomateriales no forman compuestos químicos con el hueso, solo 

quedan incorporados mediante un contacto, donde el metal necesita tener la capacidad de 

enlazarse al tejido óseo mejorando el injerto de los mismos [3, 4]. En comparación a otros 

materiales metálicos utilizados como implantes, tales como; el acero inoxidable y las 

aleaciones de cobalto-cromo, el titanio aporta una mejora de propiedades como son; elevada 

resistencia específica y resistencia a la fatiga, un módulo elástico más semejante al del hueso 

humano [5], así como una excelente resistencia a la corrosión, tanto con el hueso como con 

los fluidos del cuerpo humano [6]. Existen diferentes aleaciones de titanio usadas como 

biomateriales, tal es el caso de la conocida aleación Ti-6Al-4V (Ti64) que presenta buena 

resistencia mecánica y elevada plasticidad [7, 8], siendo ampliamente utilizada en implantes 

ortopédicos, tales como prótesis para sustituir articulaciones, debido a su elevada dureza, 

bajo módulo de elasticidad, alta resistencia a la corrosión y excelente biocompatibilidad [9, 

10]. En la actualidad el desarrollo de biomateriales, en especial de la aleación Ti-6Al-4V, 
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marca el paso para la sustitución y refuerzo de diferentes regiones del sistema óseo humano, 

haciendo que se convierta en una herramienta importante para la medicina y una opción vital 

para pacientes que buscan mejorar su bienestar [11]. En las últimas dos décadas, muchos 

trabajos se han dedicado a investigar la mejor manera para fabricar piezas de Ti64 por 

metalurgia de polvos. Diferentes técnicas de MP se han considerado para producir partes 

sólidas, porosas y compuestas de está aleación [12-21]. Con el fin de lograr una densificación 

total, la fabricación de estas piezas mediante metalurgia de polvos es una alternativa 

económica que permite reemplazar, la fundición y el prensado en caliente, empleados 

usualmente [22-24], así como por su capacidad de producir piezas de formas adaptables y 

complejas, para obtener materiales densos para aplicaciones biomédicas [25, 26]. Sin 

embargo, una de las dificultades que presenta está aleación es la elevada reactividad del Ti 

con respecto a los gases normales (O2, N2, H2, etc.) y por lo tanto el procesamiento por MP 

se basa en partículas relativamente grandes [8, 18, 27]. 

 

Aunque el uso de esta aleación resulta cada vez más común, en la actualidad son 

pocos los estudios que existen sobre la cinética de sinterización de polvos de Ti64 y el 

mecanismo de transporte de masa no ha sido explicado claramente. Por lo que, un análisis 

dilatométrico del comportamiento de la aleación Ti64 para conocer la cinética involucrada 

en el proceso de sinterización beneficia a la producción en masa de estos componentes 

incluyendo varias regiones con distintas características, para cada sistema, por lo que, 

conocer la cinética de cada sistema de manera independiente permitiría no solo fabricar un 

material denso, poroso o compuesto, si no un material complejo combinando los tres 

diferentes sistemas de manera conjunta. fabricar un material en conjunto combinando más de 

un sistema, ya que al conocer la cinética de cada sistema se puede predecir el comportamiento 

de la aleación, lo que permite fabricar componentes arquiestructurados de alta calidad con 

mejoras en las propiedades mecánicas, así como con características únicas para aplicaciones 

específicas. 
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1.1 Objetivos 

a) Objetivo General 

Estudiar el comportamiento cinético del sinterizado y evaluación de las propiedades 

mecánicas de la aleación Ti-6Al-4V; analizando tres diferentes sistemas; denso, poroso y 

compuesto. 

 

b) Objetivos Específicos 

• Determinar la energía de activación de la aleación Ti-6Al-4V para conocer los 

mecanismos que se encuentran activos durante el proceso de sinterizado.  

• Evaluar el efecto de la temperatura de sinterización y los diferentes rangos de tamaño 

de distribución de partícula empleados en la sinterización de las muestras densas.  

• Estudiar la fracción en volumen de poros remanentes que se pueden obtener en las 

muestras del sistema denso en función de los parámetros empleados en el sinterizado.  

• Determinar las condiciones de procesamiento para fabricar componentes con 

porosidad artificial de gran tamaño, mediante la mezcla de polvos de la aleación Ti-

6Al-4V con partículas de NH4 HCO3 para aplicaciones en implantes óseos.  

• Influencia de la fracción en volumen de sal y de la temperatura de sinterización en la 

microestructura, como son; la forma y los tamaños de poros generados de manera 

artificial, para el sistema poroso. 

• Analizar la porosidad de las muestras del sistema poroso mediante microtomografía 

de rayos X computarizada.  

• Estudiar la porosidad y su efecto sobre el comportamiento a compresión mediante 

microtomografía de rayos X, para el sistema poroso.   

• Estimar la permeabilidad de los andamios en función de la porosidad para el sistema 

poroso.  

• Observar el efecto en los materiales compuestos de la adición de distintos porcentajes 

en volumen de las inclusiones de refuerzo en la aleación Ti64, sobre la cinética de 

sinterización.  

• Evaluar los cambios microestructurales en los compuestos debido a la adición de Ta. 
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• Evaluar las propiedades mecánicas en función de la densidad relativa y analizar el 

comportamiento de falla a compresión, de los materiales producidos para cada 

sistema; denso, poroso y compuesto.  

• Predecir los valores en las propiedades mecánicas finales de los materiales 

producidos para cada sistema.  

 

1.2 Justificación 

El campo de los biomateriales se ha convertido en la actualidad en un área vital para aumentar 

la calidad de la vida humana. La búsqueda de materiales adecuados para su uso como 

implantes implica una mayor investigación, con el fin de encontrar diferentes propiedades 

finales, como son la resistencia a la corrosión, las propiedades mecánicas o la facilidad de 

osteointegración, entre otras. La resistencia de los implantes tiene que ser suficiente para 

soportar las cargas a las que se verá sometido el implante, con el fin de generar un hueso 

fuerte y sano. La complejidad de fabricar prótesis con características únicas para aplicaciones 

muy específicas resulta ser hoy en día un verdadero reto.  

El funcionamiento óptimo de una prótesis, requiere ajustar su composición, 

microestructura y forma, como en el caso de las prótesis de mandíbula, donde se requiere que 

una parte sea más densa debido a las tensiones generadas, mientras que otra parte sea porosa 

lo que permite al musculo conectarse con el hueso y que crezca naturalmente. En otros casos 

se requiere que las prótesis tengan una mayor resistencia ya que son sometidas a desgaste y 

a condiciones de corrosión desde el frotamiento continuo con el hueso, hasta la presencia de 

los fluidos corporales. Para cumplir con estos requisitos en las prótesis, se requiere fabricar 

componentes de alta calidad y características únicas, que el proceso de forjado no permite, 

siendo la ruta de metalurgia de polvos la más atractiva para este propósito, debido a su 

capacidad de producir piezas con formas adaptables y complejas, con una alta densificación, 

así como materiales porosos por limitación del proceso de densificación y materiales 

compuestos mediante la mezcla de polvos. El paso más crítico de esta técnica es la 

sinterización de un componente denso y poroso a la vez, donde las diferentes velocidades de 

densificación pueden provocar daño y grietas, lo que resulta en bajas propiedades mecánicas 

de las piezas finales. Así mismo, la sinterización de la aleación Ti-6Al-4V, es difícil debido 
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a la elevada reactividad del titanio con el oxígeno. Por lo que, la fabricación de implantes 

que cumplan con todas las características como las que se mencionaron anteriormente, 

requiere de importantes investigaciones en términos de experimentos, modelación y 

caracterización microestructural.  

Aunque distintos trabajos han logrado el procesamiento de materiales densos, 

compuestos y porosos, no hay ningún estudio que trate la complejidad del control de todos 

estos problemas, como el control de poros y refuerzos cerámicos de forma simultánea. Por 

tanto, el estudio correspondiente a los tres sistemas es requerido, para tener un aporte del 

comportamiento a nivel microestructural, por medio de la cinética involucrada en los 

distintos procesos, ya que conocer los mecanismos de difusión activos durante el proceso 

beneficiara la producción en masa de estos componentes, así como la caracterización de las 

propiedades mecánicas.  

1.3 Hipótesis 

En el presente proyecto se pretende estudiar el sinterizado en estado sólido de tres diferentes 

sistemas: denso, poroso y compuesto. Con lo anterior se pretende comprender la cinética de 

sinterización de la aleación Ti-6Al-4V para obtener partes con diferentes características y/o 

propiedades. En el primer caso, se pretende encontrar cuales son los parámetros óptimos de 

sinterización en función de la temperatura y atmósfera, para tener la mayor densificación 

posible y un buen sinterizado en función de las propiedades mecánicas de dureza y ensayos 

de compresión, donde se prevé que un flujo de argón y un tiempo de sinterización isotérmica 

de 60 minutos podría ser el más adecuado. En el caso del sistema poroso se espera encontrar 

el efecto sobre la cinética generado por la inclusión de grandes porosidades y a su vez evaluar 

el efecto sobre las propiedades mecánicas de los materiales porosos para encontrar una 

adecuada relación en función de la cantidad de poros, que ayude a cumplir con los requisitos 

de remplazo óseo, donde el módulo de Young se estima entre 6 y 21 GPa y los valores de 

esfuerzo máximo a compresión entre 70-280 GPa.  

Por último, en el sistema compuesto se prevé incrementar la dureza sobre toda la pieza 

o únicamente en zonas específicas según los requerimientos, por la adición de inclusiones de 

Ta con características de biocompatibilidad. Se cree que el 10% en fracción en volumen, 

podría mostrar los mejores resultados, entre un equilibrio en una buena sinterización y una 
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densificación adecuada, con las propiedades de dureza aceptables, sin embargo, estudiaremos 

valores superiores hasta 30% en volumen para verificar que esta suposición es correcta.  

Con los resultados de la investigación se espera dominar la cinética de sinterización 

de los tres diferentes sistemas para poder fabricar materiales arquiestructurados que podrían 

mejorar el uso de esta aleación como implantes óseos, presentando un aporte para producir 

formas más complejas y similares a los huesos con características específicas. Siendo este 

proyecto de investigación un paso importante para la fabricación de implantes con las 

características personales del paciente que cumpla en una sola pieza la función requerida, 

flexibilidad, resistencia mecánica, resistencia al desgaste y a la corrosión, así como 

biocompatibilidad. 
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2 CAPÍTULO II. MARCO TEÓRICO 

Este capítulo define el sinterizado y los principales parámetros que rigen su estudio. En forma 

detallada sienta las bases teóricas para entender el fenómeno, así se describen las etapas que 

comprenden el proceso para posteriormente enfocarse a la parte principal que corresponde el 

estudio de la cinética del sinterizado de polvos de la aleación Ti6Al4V, con lo cual se 

presentan los conceptos principales. La sinterización es uno de los métodos de fabricación 

más antiguos de metales y materiales cerámicos. Actualmente se usa para obtener cuerpos 

sólidos compactando polvos metálicos o cerámicos, y aún más recientemente, para obtener 

algunas formas de polímeros a partir de sus partículas. Para el caso de la sinterización de 

polvos de la aleación Ti6Al4V está técnica constituye una de las alternativas más viables en 

la optimización de los costos de producción de componentes con formas y complejidades 

adaptables según las necesidades requeridas que por otras técnicas difícilmente pueden 

lograrse, ya que esta técnica constituye a veces el único método por el cual pueden 

impartírsele propiedades especificas a un material para ser utilizado con una finalidad 

específica, además de que permite tener un control en la porosidad residual de los materiales 

finales. 

 

2.1 Sinterizado en estado sólido 

El sinterizado en estado sólido, es el proceso mediante el cual se lleva un material, en forma 

de polvo, a temperatura elevada (siempre por debajo de la temperatura de fusión del material) 

por periodos de tiempos prolongados. La unión de polvos ocurre durante el calentamiento 

del material, debido a que se activa la difusión a escala atómica, entre los puntos de contacto 

de las partículas. Después de que los polvos se enfrían, estos quedan unidos para formar una 

pieza sólida. 

Con un calentamiento durante un determinado tiempo, es posible reducir el volumen 

de los poros, lo que lleva a la contracción del compacto, aunque en sistemas de sinterización, 

muchos cambios dimensionales son indeseables. Por lo que, existen dos formas de 

sinterización industrial: las que son dirigidas a la densificación y las que se centran en el 

fortalecimiento del compacto sin la necesidad de inducir un cambio dimensional. Los 

materiales estructurales tales como el nitruro de silicio, carburos cementados, alúmina, aceros 
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y carburo de silicio se procesan a densidad completa, mediante la sinterización a temperaturas 

relativamente altas. En la Figura 2.1 (a) se observa una micrografía óptica de un acero 

inoxidable sinterizado, con una densidad completa, que muestra la ausencia de poros 

residuales. Por otro lado, las estructuras, tales como los condensadores, los cojinetes y los 

filtros, se sinterizan bajo condiciones donde la densificación se minimiza. Una comparación 

de un componente estructural, de la sinterización de un acero inoxidable se muestra en la 

Figura 2.1 (b) con una micrografía, de un filtro poroso, donde las regiones negras son poros. 

La temperatura necesaria para inducir la unión por sinterización, frente a la 

densificación depende del material y del tamaño de partícula. Una temperatura homóloga, es 

la temperatura absoluta de sinterización, dividida por la temperatura absoluta del punto de 

fusión del material. Los materiales con una alta estabilidad química (posiblemente, medidos 

por la sublimación entálpica) requieren mayores temperaturas de sinterización homologas 

[28-31]. La mayoría de los materiales exhiben sinterización a temperaturas homólogas entre 

0.5 y 0.8. Con temperaturas elevadas, tiempos extensos o menor tamaño de partículas, los 

enlaces crecen rápidamente y la densificación es evidente.  Una reducción en la temperatura 

de sinterización se puede lograr mediante aditivos químicos, lo que es una práctica común en 

los procesos de sinterización industriales. 

 

 

Figura 2.1. Imágenes ópticas de dos aceros inoxidables sinterizados: (a) estructura de un acero inoxidable 

martensitico, sinterizado con una densificación completa, (b) estructura de un acero inoxidable austenítico 

poroso, para aplicaciones de filtración. [32]. 

 

El crecimiento del cuello entre las partículas en contacto, es un aspecto evidente de 

la sinterización. La Figura 2.2 ilustra los perfiles de cuello, para dos esferas, en un punto de 

contacto inicial, con diferentes niveles de densificación. La conservación de volumen y la 
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reducción de la energía superficial muestra una geometría final, de una esfera con un 

diámetro de 1.26 veces, el diámetro inicial. Una geometría de las dos esferas es un punto de 

partida para muchos modelos de sinterización. Cuando el cuello crece, el compacto se hace 

más fuerte, con lo cual emerge una red de enlaces interpartículares que permanecen unidos, 

como se muestran en la Figura 2.3. En realidad, hay muchos contactos de sinterización en 

cada partícula, y cada contacto se hace más grande, para formar finalmente los poros aislados. 

Para un material cristalino, el límite de grano crece entre cada contacto, para reemplazar la 

interfase inicial entre el sólido y el vapor. Para la geometría de las dos esferas, durante la 

sinterización prolongada, los límites de grano se desplazan y las partículas se unen, en una 

sola esfera, con un diámetro final e igual a 2.3 veces el diámetro inicial. Se han propuesto 

varias etapas y mecanismos de transporte de masa para contribuir a la sinterización. Los 

mecanismos de transporte detallan las trayectorias por las que se desplazan los átomos, para 

formar los cuellos. 

Durante el sinterizado en estado sólido, el proceso de difusión superficial, la difusión 

en volumen, la difusión en límite de grano, el flujo viscoso, el flujo plástico, e incluso el 

transporte de vapor de superficies sólidas, junto con las trayectorias del transporte de masa 

de las distintas etapas geométricas que ocurren durante el sinterizado, son los únicos 

mecanismos que se han descrito hasta el momento. (i) La primera etapa se produce cuando 

las partículas entran en contacto, ya que existe un enlace débil y cohesivo entre los contactos. 

La etapa de sinterización inicial, normalmente se produce durante el calentamiento y se 

caracteriza por un crecimiento rápido del cuello entre las partículas, aunque hay un 

crecimiento del cuello considerable, el volumen real del cuello es bajo, por lo que se necesita 

una pequeña masa para formar un cuello. (ii) En la etapa intermedia, la estructura de los poros 

se vuelve blanda y se desarrolla una interconexión de forma cilíndrica. La reducción en la 

curvatura y en el área superficial es más lenta. Es común que el crecimiento del grano se 

produzca en la última parte de la etapa intermedia, de la sinterización, dando un mayor 

tamaño de grano promedio con menos granos. Una red de poros abiertos se vuelve 

geométricamente inestable cuando la porosidad se ha reducido, aproximadamente al 8% 

(92% de densidad), debido a que los poros son largos en comparación con un diámetro 

reducido. 
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Figura 2.2. Modelo de dos esferas con el desarrollo de enlaces interpartículares durante el sinterizado, 

comenzando con un punto de contacto. [32].  

 

 

 

Figura 2.3. Imágenes electrónicas por barrido de la formación de cuello debido a la sinterización. Las esferas 

de níquel (33 µm de diámetro) se sinterizaron a 1030°C durante 1 h en vacío. [33]. 
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Los poros cilíndricos colapsan e impiden que puedan circular los poros cóncavos, que 

no son esféricos. (iii) La aparición de poros aislados indica una densificación lenta y la etapa 

final de la sinterización. El gas que queda en los poros limita la densidad final, en 

consecuencia, la sinterización al vacío puede producir densidades finales altas, siempre y 

cuando no se produzca vapor por el material, para llenar los poros.  

 

No existe una clara distinción entre las etapas de sinterización. Las imágenes de la 

Figura 2.4 proporcionan una perspectiva del comportamiento real del proceso de 

sinterización, mostrando los cambios en la densidad, en el tamaño de grano y en las 

características de la estructura de los poros de la densificación en la sinterización. Las 

regiones negras son los poros y las líneas finas que son evidentes en la etapa final, son los 

límites de grano. La Figura 2.4 (d), muestra la fractura a lo largo de los bordes de grano, en 

la etapa final de un compacto sinterizado. Están presentes poros esféricos en los bordes de 

grano fracturados, una condición que es deseable para que continúe la densificación durante 

la etapa final. 

 

 

Figura 2.4. Imágenes por MEB de polvo de tungsteno durante la sinterización en estado sólido, que muestra la 

disminución de la porosidad (regiones negras) y el crecimiento microestructural. Una superficie de fractura 

después de la sinterización muestra poros esféricos en los límites de grano [32]. 

Inicial Intermedia

Final Fractura
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2.1.1 Crecimiento de grano y densificación  

Como un aspecto final a la introducción, de la teoría del sinterizado en estado sólido, es 

necesario comentar sobre la densificación frente al crecimiento de grano. Muchos materiales 

sinterizados, forman enlaces entre partículas, sin densificación. Esto usualmente se debe al 

transporte de difusión entre las superficies. A pesar de que no hay un cambio dimensional, 

es considerable la reducción del área superficial, un incremento del tamaño de grano y un 

fortalecimiento del compacto, con cambios asistidos en el tamaño y forma del poro. Estos 

acontecimientos son denominados como crecimiento de grano, los cuales son mejor 

observados, en el área superficial, en el tamaño de grano o en los tamaños de poros. 

 

La Figura 2.5 muestra diferentes imágenes por MEB del crecimiento de grano sin 

densificación, del boro sinterizado. Estas experimentan uniones y crecimiento de grano, sin 

densificación (la sinterización sin densificación es común para el B, SiC, BN, y Si). Estos 

procesos de crecimiento de grano también disminuyen la energía superficial que es 

responsable de la densificación. En estas situaciones la densificación requiere 

manipulaciones para reducir el crecimiento de grano. Es común, observar la sinterización 

con densificación simultánea y crecimiento de grano, destacando cambios complejos en la 

porosidad, en el tamaño de poro, en la forma del poro y en el tamaño del grano. Hay productos 

sinterizados donde la ausencia de la densificación es deseable [32, 33].  

 

 

Figura 2.5 Imágenes ópticas del boro sinterizado a 1950°C .Engrosamiento tomando lugar, sin densificación, 

como es común en la cerámica covalente: (a) 1.5 h, (b) 18 h, (c) 48 h [33]. 

 

Por lo tanto, el equilibrio, entre la velocidad de la densificación y el crecimiento de 

grano, son importantes para determinar la microestructura y las propiedades de los materiales 
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sinterizados. Los poros grandes que crecen, tienen muchos granos vecinos, y los poros 

pequeños que se encogen, tienen pocos granos vecinos. La determinación de los procesos 

dominantes, dependen de la relación del tamaño de grano entre el tamaño del poro, donde los 

granos pequeños y los poros largos, favorecen el crecimiento de grano, mientras que lo 

contrario, favorece a la densificación. 

 

2.1.2 Esfuerzo de sinterización  

La Figura 2.6 representa un punto general sobre una superficie curva y dos radios R1 y R2. 

Cuando un radio se localiza dentro de la masa, el signo convencional le da a éste, un valor 

positivo (esfuerzo de tensión); por lo tanto, las superficies cóncavas tienen signos negativos 

(compresión). Una superficie plana es libre de esfuerzo. Durante la sinterización, cualquier 

superficie con una elevación o inmersión, tenderá a nivelarse con el tiempo para eliminar el 

esfuerzo. 

 

  

Figura 2.6. La curvatura en cualquier punto de una superficie curvada se da principalmente en términos de los 

dos radios [32]. 

 

La ecuación de Laplace expresa el esfuerzo σ asociada con una superficie curva [33], como:  
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Ec. 2.1 

Donde: 


 es la energía superficial 

R1 y R2 son los radios principales de curvatura para la superficie 

 

Como un ejemplo del uso de la ecuación de Laplace (Ec. 2.1), se considera la 

sinterización inicial de dos esferas. La región del cuello se puede simplificar como se dibuja 

en la Figura 2.7. Una superficie libre se caracteriza por una unión atómica interrumpida, que 

es el origen de la energía superficial, y el límite de grano también es una región defectuosa 

(que es el origen de la energía del límite de grano) [32, 34, 35]. La unión atómica inicial, en 

la región del cuello es una zona interrumpida. A lo largo de la superficie, lejos del cuello, la 

curvatura es constante, tanto con R1 y R2; igual al radio de la esfera, D/2. En la Ec. 2.1: 

 

 

D




4
=

 

 

Ec. 2.2 

 

Usando una aproximación del círculo, a la forma del cuello, con un radio de P, donde 

P es aproximadamente igual a X2/4D (véase la Figura 2.7) la curvatura del cuello da un 

esfuerzo, representado por la Ec. 2.3. 
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Figura 2.7. Perfil de sinterización para dos partículas esféricas con un diámetro de cuello de X. El diámetro de 

la esfera es D y el perfil circular del cuello tiene un radio P. [32]. 
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Recordemos que un radio de X/2 está localizado en el interior del cuello, mientras 

que el segundo, de radio X2/4D está situado fuera del cuello. Comparando la Ec. 2.2 y 2.3, 

revelan que existe un gradiente de esfuerzo considerable en la región del cuello, ya que los 

cambios de esfuerzo cambian el signo sobre una distancia relativamente pequeña. Para un 

cuello pequeño, el gradiente puede ser bastante grande. Por lo tanto, el gradiente de tensión 

proporciona una fuerza impulsora para el flujo de masa en el cuello. Como el cuello crece, el 

gradiente de curvatura está relajado y retarda el proceso. En la etapa intermedia, la curvatura 

alrededor de los poros cilíndricos proporciona una fuerza impulsora. Alternativamente, en la 

etapa final, la curvatura alrededor de los poros esféricos impulsa una contracción [32, 33, 35-

37]. El esfuerzo de sinterización se asocia directamente con la curvatura en el cuello, entre 

las partículas. En la etapa final, el esfuerzo de sinterización, toma dos contribuciones, una 

atribuida a los poros y otra atribuida a los granos. La distribución de esfuerzo que existente 

en la zona de contacto es una mezcla compleja de tensión, crecimiento de grano y compresión 

[35-38]. 

 

2.2 Mecanismos de transporte de masa  

Los mecanismos de transporte determinan como la masa fluye en respuesta a la fuerza 

impulsora prevista, por la fuerza impulsora del sinterizado. Como se muestra en la Figura 2.8 

para un modelo de dos esferas, hay dos clases de mecanismos; (i) los de transporte de 

superficie y los de (ii) transporte en volumen. Los procesos de transporte de superficie, 

producen el crecimiento del cuello, sin un cambio entre el espacio de las partículas (no se 

encogen o densifican), debido al flujo de masa que se origina y termina en la superficie de la 

partícula. Los mecanismos de transporte en volumen también promueven el crecimiento del 

cuello, con la diferencia de que generan un encogimiento durante el sinterizado, que se 

origina en el transporte en volumen. Para que se produzca la densificación, la masa debe 

originarse desde el interior de las partículas, con la separación del cuello. Estos mecanismos 

comprenden la difusión de volumen, la difusión del límite de grano y el flujo plástico. 

Mientras que, en el transporte de superficie, los mecanismos son; la evaporación-

condensación y la difusión superficial. 
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Figura 2.8. Representación de los mecanismos de transporte de superficie y de los procesos de transporte en 

volumen [32]. 

 

2.2.1 Mecanismos de difusión que no producen encogimiento 

2.2.1.1 Flujo viscoso 

Los materiales amorfos exhiben una disminución de la viscosidad a medida que aumenta la 

temperatura. Bajo la acción de un esfuerzo aplicado, un material viscoso fluirá. Este proceso 

se ha observado en la sinterización de distintos vidrios de silicato, así como en polímeros 

comunes, tales como epoxi y polietileno. Cuanto menor es la viscosidad, más rápido es el 

proceso de sinterización. En un rango de temperatura limitado, un material amorfo tiene una 

viscosidad, que varía con una dependencia de la temperatura que se aproxima, como: 

 

 
expo

Q

T
 



 
=  

   

 

Ec. 2.4 

Donde: 

Q es la energía de activación 

ηo es un coeficiente de proporcionalidad 

T es la temperatura absoluta 

κ es la constante de Boltzmann 

 

De manera rápida durante la sinterización isotérmica el diámetro del cuello X entre 

las partículas de diámetro D crece en proporción a la raíz cuadrada del tiempo de 

sinterización: 
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Ec. 2.5 

Dónde: 

 γ es la energía superficial 

t es el tiempo.  

 

Dado que, a las temperaturas más altas, se disminuye la viscosidad y hay un aumento 

progresivo en el tamaño del cuello con respecto a la temperatura. La  

Figura 2.9 ilustra este comportamiento, utilizando los resultados de la sinterización de una 

esfera de vidrio sobre una placa plana [39], que muestra el cuadrado de la relación del tamaño 

del cuello en función del tiempo para tres diferentes temperaturas. La sinterización de dos 

partículas es diferente que, para los materiales amorfos de sólidos cristalinos, ya que el 

primero carece de un límite de grano en la región del cuello. En consecuencia, a medida que 

avanza el crecimiento de cuello, los materiales amorfos pueden lograr fácilmente una 

curvatura cero donde los radios cóncavos y convexos son iguales, pero de signos opuestos.  

 

 

Figura 2.9. Datos de sinterización del flujo viscoso para esferas de vidrio donde el cuadrado de la relación del 

tamaño de cuello (X/D) se representa en función de la temperatura de sinterización de tres temperaturas [39]. 
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Esto ocurre en una proporción de aproximadamente el tamaño de cuello de X/D= 2/3, 

que lleva a reducir la sinterización en gran medida cerca de ese punto. Como consecuencia 

práctica, las estructuras de baja densidad de empaquetamiento no pueden densificar 

totalmente por flujo viscoso. A partir de los fundamentos teóricos del sinterizado, Zagar [40] 

ha propuesto un modelo de densificación isotérmica para el flujo viscoso, dado por: 

 

 
log

p

po

v t

v D





 
= −  

   

 

Ec. 2.6 

Donde  

Vp es la porosidad después del sinterizado 

 Vpo es la porosidad inicial.  

 

Como una nota de advertencia, la distribución del tamaño de poro afecta la 

densificación con un efecto de mayor porosidad. Las fuerzas capilares en las partículas entre 

los puntos de contacto conducen a un reordenamiento, en consecuencia, los poros grandes 

crecen y poros pequeños se contraen.  

 

2.2.1.2 Evaporación-condensación 

El transporte de vapor durante la sinterización, conduce al reposicionamiento de los átomos 

localizados en la superficie de la partícula, sin densificación. La evaporación se produce 

desde una superficie y el transporte se produce a través del espacio de los poros, dando lugar 

a la condensación, en una superficie cercana al cuello. En otras palabras, la fracción de 

átomos en sitios superficiales, disminuyen a medida que las capas de los átomos de la 

superficie se acumulan en las superficies cóncavas, a expensas de las superficies convexas. 

La evaporación se produce preferentemente, a partir de superficies de partículas planas o 

convexas [29], Kuczynski [39] y Kingery y Berg [41] fueron los primeros en tratar esto como 

un proceso de la sinterización. La presión de vapor en equilibrio Pv depende de la temperatura 

absoluta T con una dependencia de Arrhenius (activado térmicamente): 

 

 
𝑃𝑣 = 𝑃𝑣𝑜 𝑒𝑥𝑝 (−

𝑄

𝜅𝑇
) 

 

Ec. 2.7 
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Donde: 

Pvo es una constante pre-exponencial del material 

Q es la energía de activación para la evaporación 

κ es la constante de Boltzmann 
 

Las temperaturas más elevadas dan una mayor precisión de la presión de vapor y el 

transporte de la fase vapor, puesto que el flujo depende de la velocidad de evaporación. Para 

muchos materiales el transporte evaporación-condensación, es lento a temperaturas comunes 

de sinterización, por lo que a menudo es ignorado. Existen diversos ejemplos, donde la 

atmósfera de sinterización puede inducir el transporte de vapor, incluso cuando la presión de 

vapor del material que se sinteriza es aparentemente baja, los poros unidos a los límites de 

grano se distorsionan, por la migración de los poros, con los límites de grano en movimiento. 

Como se ilustra en la Figura 2.10, el poro distorsionado tiene una curvatura diferencial entre 

sus caras opuestas, que se enlaza para una presión diferencial de vapor. El vapor de transporte 

contribuye para el movimiento del poro. 

 

 

Figura 2.10. En la fase final de la sinterización, los poros unidos a los límites de grano forman formas 

cóncavas distorsionadas, para satisfacer el límite de grano y el ángulo diedro, con el límite de grano en 

movimiento [32]. 

 

2.2.1.3 Difusión superficial 

Las superficies de sólidos cristalinos no son usualmente planas o lisas, pero consisten de 

defectos que incluyen, salientes, pliegues, vacantes, y átomos en posiciones salientes, como 

Evaporación a través 

de los poros

Movimiento del 

límite de grano

Arrastre de los 

poros

Límite de 

grano

Ángulo diedro

Poro
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se muestra en la Figura 2.11. La difusión superficial implica el movimiento de los átomos 

entre estos sitios. La temperatura tiene una influencia significativa en la difusión superficial.  

 

 

Figura 2.11. Esquema de una superficie libre, con vacantes entre pliegues y salientes que proporcionan las 

versatilidades para el desprendimiento de la superficie de la difusión atómica [32]. 

 

La difusión superficial se convierte en un proceso activo durante el calentamiento, a 

la temperatura de sinterización, con lo que se disminuye la estructura de defectos en la 

superficie. Por lo general, la energía de activación para la difusión superficial es menor, que 

la de otros procesos de transporte de masa. En consecuencia, la difusión superficial se inicia 

a temperaturas bajas, en comparación con otros mecanismos de sinterización. La difusión 

superficial disminuye a medida que los defectos de la estructura superficial se van perdiendo. 

Así mismo, el área superficial disponible se pierde para los enlaces de sinterización. El 

calentamiento rápido es apropiado para disminuir la acción de la temperatura baja de la 

difusión en superficie, cuando se desea la densificación. La difusión superficial es un 

mecanismo presente en casi todos los materiales al inicio de la sinterización. 

 

2.2.2 Mecanismos de difusión que producen encogimiento 

2.2.2.1 Difusión en volumen  

La difusión en volumen, implica el movimiento de las vacancias a través de una estructura 

cristalina, como se muestra en la geometría de dos partículas en la Figura 2.12. Tres factores 

son dominantes con respecto a la velocidad de difusión de volumen: temperatura, 

composición, y curvatura (o presión). Hay tres caminos principales de difusión de vacancias 

que contribuyen a la sinterización.  
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1) Una ruta de acceso, desde la superficie del cuello a través del interior de las partículas, 

posteriormente con la aparición en la superficie de la partícula. Un resultado neto es 

la deposición de la masa en la superficie del cuello. Este es eficazmente un transporte, 

a partir del origen superficial a un sitio de la superficie, por lo que no hay 

densificación o contracción. Esto se denomina adhesión de difusión en volumen, para 

distinguirlo del proceso de densificación. Aunque teóricamente, hay poca evidencia 

de que esto ocurra en niveles significativos en la mayoría de los ciclos de 

sinterización.  

2) La segunda ruta, denominada densificación de difusión en volumen, implica flujo de 

vacantes hacía el límite de grano entre partículas de la superficie del cuello. La 

contracción y la densificación procede eficazmente desde una capa de átomos los 

cuales se mueven en la dirección opuesta al contacto entre las partículas, permitiendo 

una aproximación a los centros, creciendo los enlaces de sinterización. 

3) Por último, las vacancias pueden ser eliminadas por las dislocaciones a través de un 

proceso denominado dislocación de ascenso. Se trata de la labor asociada por ambas; 

dislocaciones y vacancias [42]. Este proceso se produce durante el calentamiento y 

es especialmente activo en polvos compactados. 

 

 

Figura 2.12. Se encuentra el flujo de vacantes y el flujo atómico en la dirección opuesta, a partir de las 

dislocaciones, las superficies libres, y los límites de grano [32] 

 

La temperatura determina el equilibrio de concentración de las vacancias, pero esto es una 

alternativa del efecto de curvatura. Por lo tanto, la masa fluye dentro de la región del cuello 

debido a las diferencias de concentración de vacancias en la microestructura de sinterización. 
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La concentración de vacancias C sobre la superficie de curvatura puede ser estimada a partir 

de la curvatura: 

 

 

1 2

1 1
1oC C

T R R





  
= − +  

  
 

 

Ec. 2.8 

Donde: 

Co son las vacancias en equilibrio 

γ es la energía superficial 

Ω es el volumen atómico 

κ es la constante de Boltzmann  

T es la temperatura absoluta 

 

Mientras más grande sea la superficie de curvatura y más pequeños los radios de 

curvatura R1 y R2, mayor será la desviación del equilibrio. Si hay una diferencia de tamaño 

entre poros vecinos, existe un gradiente de concentración. En consecuencia, como se muestra 

en la Figura 2.13, el poro grande se convierte en una vacancia y el poro pequeño se convierte 

en el origen de una vacancia, que conduce a un crecimiento progresivo del poro grande y a 

la eliminación del poro pequeño.  

 

 

Figura 2.13. Crecimiento progresivo de poros por las diferentes concentraciones de vacancia en equilibrio en 

diferentes poros sinterizados [32]. 

 

Aunque la difusión en volumen es activa en la mayoría de los materiales a altas 

temperaturas, usualmente, no es el proceso de transporte de masa dominante durante la 

sinterización, especialmente para los polvos pequeños 
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2.2.2.2 Difusión a través del límite de grano 

La difusión del límite de grano, es relativamente importante para la densificación en la 

sinterización de la mayoría de los metales y muchos compuestos. Los límites de grano se 

forman, en la unión de las partículas sinterizadas entre las partículas individuales debido a 

los cristales no alineados. Esto es una serie de pasos repetidos de desorientación como se 

muestra en la Figura 2.14. Se visualiza la estructura repetida de defectos asociados con el 

límite de grano que tiene una desorientación de 36.52° entre los granos. Esta orientación 

errónea del límite de grano permite el flujo de masa con una energía de activación que es 

generalmente intermedia entre la superficie de difusión y la difusión de volumen. El límite 

de grano es estrecho, pero aun así es una ruta de transporte activo. Sin embargo, el impacto 

neto en la sinterización depende del tamaño de grano o del número de límites de grano por 

unidad de volumen. Como se va eliminado el área superficial y la difusión superficial, la 

aparición de nuevos límites de grano aumenta, y con ello la difusión del límite de grano. 

 

 

Figura 2.14. Estructura del límite de grano. Serie de pasos repetidos de desorientación que permite el flujo de 

masa entre los poros. 

 

La eficacia de un límite de grano como medio de transporte depende de la estructura 

específica. Sin embargo, ya que la mayoría de las estructuras de los polvos se componen de 

un gran número de límites de grano, para asumir un comportamiento promedio. Como se 

consume área de superficie y la difusión superficial disminuye en importancia, la aparición 

simultánea de nuevos límites de grano aumenta el papel de la difusión del límite de grano. 

La eficacia de un límite de grano como camino de transporte depende de la estructura 

específica [43]. Una descripción teórica de sinterización controlada por la difusión del límite 
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Orientación errónea
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de grano fue presentado primeramente por Coble [44]. La masa es removida a lo largo del 

límite de grano y es re-depositada en los enlaces sinterizados, los límites de grano 

interpartículares y los límites de grano internos de las partículas, actúan como sitios de 

eliminación de vacancias por procesos de deslizamiento y rotación. Una concentración de 

masa se formará donde un límite de grano se intercepta con una superficie libre, a menos que 

exista una redistribución de difusión superficial [37]. 

 

2.2.2.3 Flujo plástico  

El flujo plástico, describe el movimiento de las dislocaciones, que se encuentran bajo 

esfuerzo. Este fenómeno ha sido uno de los aspectos más controvertidos de la teoría de la 

sinterización. Muchos experimentos y cálculos han sido presentados para negar o probar, que 

el movimiento de la dislocación se produce por el esfuerzo generado durante el sinterizado.  

Son evidentes dos casos, la dislocación de ascenso, debido a la absorción de las vacancias y 

el deslizamiento de las dislocaciones, debido a los esfuerzos de flujo superiores de la 

superficie durante la temperatura de sinterización. Lo más probable es, que las dislocaciones 

se encuentran presentes en la sinterización durante el calentamiento, especialmente si los 

polvos se sometieron a la deformación plástica durante la compactación. Estos resultados se 

muestran en los experimentos reportados por Petzow y col. [45], trabajaron mecánicamente 

con polvos de hierro para asegurar una elevada densificación de dislocación inicial. Cuando 

compararon la sinterización de los mismos polvos después del recocido, los polvos trabajados 

en frío mostraron una sinterización más rápida.  

Las dislocaciones interactúan con vacancias durante la sinterización para incrementar 

el transporte de masa. Las dislocaciones ascienden por la absorción de las vacancias emitidas 

por los poros, lo que provoca la aniquilación de las vacancias y el movimiento de las 

dislocaciones a un nuevo plano de deslizamiento. En este caso, la densificación por difusión 

en volumen no requiere una vacancia eficiente en el límite de grano. Desafortunadamente, 

una consecuencia de la dislocación de ascenso es que la mayoría de las dislocaciones que se 

presentan descienden, provocando que el proceso se detenga. Schatt y col. [46] mostraron 

mejoras en la velocidad de densificación, causada por la dislocación de ascenso con la 

velocidad de eliminación de los poros: 
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Ec. 2.9 

Donde  

VP es la fracción en volumen de la porosidad 

t es el tiempo 

τe es la tensión superficial 

Ω es el volumen atómico 

Dv es el coeficiente de difusión en volumen 

κ es la constante de Boltzmann, 

L es la distancia media entre las dislocaciones móviles 

 

El coeficiente de difusión eficaz es mayor que el coeficiente de difusión de volumen, 

especialmente durante el calentamiento inicial de la temperatura de sinterización. 

 

2.3 Etapas de la sinterización en estado sólido 

Las etapas del sinterizado en estado sólido representan la progresión geométrica, que implica 

transformar un polvo compacto, en un objeto fuerte y denso. Dependiendo de las condiciones 

en que se inicia la sinterización, pueden comenzar como un polvo suelto o con una densidad 

casi llena por partículas deformadas. Para este caso, se supone que las partículas son esféricas 

y tienen puntos de contacto iniciales. La Figura 2.15 es una representación de las etapas, que 

van desde un polvo suelto, de poros aislados, casi esféricos. Los cuellos no son perceptibles 

en el proceso, mientras que los granos son más significativos, cuando los poros se hacen más 

pequeños.  

El sinterizado en estado sólido se considera que procede en tres etapas. Durante la 

primera etapa, el crecimiento del cuello, entre las partículas en contacto procede rápidamente, 

aunque las partículas de polvo permanecen intactas. Durante la segunda etapa, la mayor parte 

del proceso de densificación toma lugar, la estructura recristaliza y las partículas se difunden 

de una a otra. Durante la tercera etapa, los poros aislados tienden a volverse esféricos y la 

densificación continua a una velocidad mucho menor. Las etapas de sinterización se refieren 

a categorías geométricas para analizar el proceso de flujo de masa, como se indica en la Tabla 

2-1. De manera general durante la etapa inicial se produce una pérdida extensa de la 

superficie. Como se ilustra en la Figura 2.16, la estructura de poros se redondea, las partículas 

discretas, son menos evidentes y se produce la fase intermedia de la sinterización. Esta se 

caracteriza por una estructura tubular, con poros redondeados que están abiertos a la 
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superficie compacta. El gas puede penetrar a través del espacio de los poros abiertos. A 

medida que los poros se contraen, una etapa final de sinterización se produce, ahora como la 

densidad aumenta, los poros ya no están conectados a la superficie compacta. Estos se 

denominan poros cerrados y cualquier gas atrapado en los poros resulta difícil de eliminar. 

 

 

Figura 2.15. Diagrama esquemático de los cambios de estructura de los poros durante la sinterización, 

comenzando con el punto de contacto entre las partículas. [32]. 

 

Tabla 2-1. Etapas clásicas de la sinterización en estado sólido.  

Etapas Proceso Área superficial 

perdida 

Densificación Engrosamiento 

Adhesión Formación por 

contacto 

Mínima 

compactación a 

presiones elevadas 

Ninguna Ninguna 

Inicial Crecimiento del 

cuello 

Significativo, hasta 

50% de pérdida 

Pequeña al inicio Mínima 

Intermedia Alargamiento y 

redondeo de los 

poros 

La pérdida casi 

total de la 

porosidad  

Significativa Crecimiento del 

tamaño de grano y 

del poro 

Final Cierre de los poros 

y densificación 

final 

Mayor pérdida 

insignificante 

Mínima y lenta Grano extenso y 

crecimiento del 

poro 

 

Puesto que los poros abiertos son más eficaces para retardar el crecimiento del grano, 

la transición a la fase final de sinterización da menos límites de grano y generalmente da 

como resultado el crecimiento del grano rápido. Como la densidad total se aproxima, el 

compacto sigue mostrando el crecimiento del grano. Hay muchas variantes a este proceso 

básico, pero las tres etapas proporcionan una definición conveniente para la progresión 

morfológica. 

 

Poro

Límite 

de grano

Punto de 

contacto
Etapa inicial Etapa 

intermedia

Etapa final
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Figura 2.16. Etapas de sinterización, con un polvo suelto, que posteriormente se sinteriza en cada una de las 

tres etapas. [32]. 

 

2.3.1 Adhesión, reordenamiento, y re empaquetamiento 

Las partículas sueltas establecen contactos entre sí, con orientaciones que son variadas. La 

adhesión se produce debido a las fuerzas débiles y a las fuerzas de aglomeración de los 

líquidos. Cuanto más cerca las partículas se aproximan entre sí, mayor será la fuerza de unión. 

 

 

Figura 2.17. Rotación de las partículas y la formación retardada de un nuevo contacto durante el crecimiento 

del cuello en la sinterización de partículas de cobre a 927°C durante tiempos de hasta 64 h [45]. 

 

La etapa de adhesión se produce espontáneamente con la formación de un enlace de 

sinterización nuevo. Se tienen colocaciones no balanceadas del cuello como resultado de la 

Polvo suelto

Etapa intermedia Etapa final

Etapa inicial

Cobre

Contacto inicial 4h a 927 C 64h a 927 C
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rotación de las partículas [36-38]. La Figura 2.17 muestra el reordenamiento de las partículas 

y la formación de un nuevo contacto para la sinterización de esferas de cobre [47] 

 

2.3.2 Etapa inicial, crecimiento del cuello  

El crecimiento de los enlaces durante el sinterizado de polvos sueltos en un contacto inicial, 

es caracterizado como la etapa inicial del sinterizado. En esta etapa, el tamaño del cuello es 

suficientemente pequeño para que los cuellos vecinos crezcan independientes uno de otro. 

La etapa inicial, termina cuando el tamaño de los cuellos comienza a cambiar, en una relación 

aproximada del tamaño de cuello X/D de 0.3. Varias leyes vinculan la relación del tamaño 

del cuello con parámetros de sinterización útiles, incluyendo la contracción, el área 

superficial, y la densidad. El análisis de la etapa inicial del sinterizado ha sido un tema teórico 

popular, las primeras contribuciones importantes fueron hechas por Frenkel, Kuczynski, 

Kingery y Berg, Rockland y Coble [32, 45, 46, 48-55]. Como ya se señaló, existen distintos 

mecanismos de transporte, la simplificación de un modelo para dos esferas se muestra en la 

Figura 2.18, la cual se utiliza para introducir los conceptos, del crecimiento del cuello. La 

situación consiste en dos esferas de diámetro D, con un cuello de diámetro X y el ángulo 

diedro del límite de grano φ. Asociado con el cuello se tiene un volumen V y un área A, 

ambos dependen del tamaño del cuello. Sin embargo, la mayoría de los modelos ignoran el 

ángulo diedro, con sólo un pequeño error, en tamaños pequeños de cuello. 

 

 

Figura 2.18. Modelo de dos esferas sinterizando, donde dos partículas tienen un diámetro D y un cuello de 

unión con un diámetro X y un ángulo diedro ɸ en la aparición del límite de grano con la superficie de 

partícula [32]. 

Crecimiento de cuello

ɸ
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2.3.3 Etapa intermedia  

La etapa intermedia es más importante para la densificación y determina las propiedades del 

compacto sinterizado. Está etapa se caracteriza por poros simultáneamente redondeados, por 

la densificación y por el tamaño de grano. La fuerza impulsora es eliminada de la energía 

superficial restante, desde los gradientes de curvatura, que han sido aislados antes de la etapa 

intermedia. La Figura 2.19 muestra una micrografía electrónica de barrido, que describe la 

etapa intermedia de la sinterización, con la formación del cuello en estado sólido entre 

partículas esféricas de cobre durante su sinterización. Las partículas durante el sinterizado, 

debido a los acontecimientos que suceden a nivel atómico, van eliminando la energía 

superficial. Así, una primera visión de un modelo de sinterización incluiría energía 

superficial y la movilidad atómica. 

 

 

Figura 2.19. Imagen electrónica por barrido de los bordes de sinterización que se forman entre las partículas 

esféricas originalmente en el punto de contacto [56]. 

 

La parte principal, durante la etapa intermedia de la sinterización se centra en la 

estructura de los poros que rodean los cuellos. La Figura 2.20 muestra una forma idealizada 

del segmento de un poro, localizado alrededor de un enlace sinterizado, en el comienzo de la 

etapa intermedia. Hay muchos cuellos vecinos con anillos similares que rodean el espacio de 

los poros que están interconectados. Para calcular la velocidad de sinterización se asume que 

la geometría de los poros tiene una forma casi esférica y que los poros se encuentran 

localizados en los bordes de los granos, como se muestra en la geometría idealizada de la 

Figura 2.21. En realidad, el tamaño del poro se distribuye y la forma de la distribución 

permanece durante la etapa intermedia. Con lo cual, se introduce el desarrollo de nuevos 
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contactos, que inducen a la contracción a la forma del grano que es un tetradecaedro (14 

partes) con poros cilíndricos. El espacio de los poros está interconectado en tres dimensiones, 

lo que no es obvio en el esquema de un solo tetradecaedro. Así, dependiendo del equilibrio 

del ángulo diedro y del volumen de los poros, son varias las estructuras, de los poros que son 

posibles [32, 55, 57, 58]. 

 

 

Figura 2.20. Figura en tres dimensiones del espacio de un poro localizado alrededor de cada enlace 

sinterizado en el comienzo de la etapa intermedia de la sinterización [57].  

 

 

Figura 2.21. Red de una estructura de poros, interconectados con poros cilíndricos situados en los bordes de 

los granos del tetradecaedro, durante la etapa intermedia de la sinterización [57]. 

 

La mayoría de los casos encontrados en la sinterización consiste moderadamente de 

ángulos diedros altos, lo que significa que la energía de los bordes del grano es baja en 

comparación con la energía superficial. En consecuencia, los poros permanecen conectados 

con una forma casi cilíndrica. La Figura 2.22 ilustra tres granos adyacentes y da una idea de 
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la estructura porosa interconectada, encontrada en la etapa intermedia. Suponiendo la fijación 

del límite de grano de la estructura porosa, la porosidad es eliminada o el tamaño de grano 

aumenta a medida que cualquiera de los poros se une. La densificación en la etapa intermedia 

se lleva a cabo por medio de la difusión en volumen y la difusión del límite de grano. Los 

poros situados en los límites de grano, desaparecen más rápidamente que los poros aislados, 

en parte debido a la eficiencia de los límites de grano, como a la eliminación de los sitios de 

vacancia. La eliminación de los límites de grano disminuye de forma natural, sin embrago, 

el crecimiento de los poros ocurre desde que se transportan los límites de grano. Con lo cual, 

el límite de grano se detiene con la eliminación de las vacancias, sin embargo, actúa como 

una vía de transporte rápida entre los poros, a través del crecimiento del grano de los poros 

grandes y de la eliminación de los poros pequeños. 

 

 

Figura 2.22. Tres granos y la estructura de los poros en sus bordes durante la sinterización en la fase 

intermedia, dando un sentido de la estructura de poros interconectados [32]. 

 

Normalmente, los poros localizados en los límites de grano deberían encoger 

sustancialmente más rápido que los poros localizados en el interior de un grano. El transporte 

superficial está activo durante la etapa intermedia de la sinterización, como es evidente por 

poros redondeados y por la migración de los poros durante el crecimiento del cuello. Sin 

embargo, los procesos de transporte superficial no contribuyen en la densificación [58]. 
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2.3.4 Etapa final  

En comparación con las etapas, inicial e intermedia, la etapa final de la sinterización es un 

proceso lento. La etapa final de la sinterización, se produce cuando la proporción en relación 

del tamaño del poro, por el grano es pequeña, lo que origina un encogimiento más rápido de 

los poros, y a su vez, una mayor movilidad de estos, permitiendo así, que los poros 

permanezcan adheridos a los bordes del grano. La micrografía electrónica de barrido, que se 

muestra en la Figura 2.23 describe la etapa final de la sinterización, donde se observa la 

formación del cuello en estado sólido, de dos partículas ya sinterizadas, así mismo se puede 

observar la reducción de la porosidad, quedando una forma esférica y localizada en los límites 

de grano. 

 

 

Figura 2.23. Micrografía electrónica de barrido de los bordes de sinterización que se forman entre las 

partículas esféricas una vez ya sinterizadas [59]. 

 

Existen fenómenos simultáneos del crecimiento del cuello que impiden la 

densificación. Inicialmente, los poros se juntan en las esquinas de los granos, dando la 

estructura idealizada de la etapa final del sinterizado, como se muestra en la Figura 2.24. En 

consecuencia, las geometrías esperadas dependen de la localización de los poros, como se 

ilustra en la Figura 2.25, los poros que no se unen al límite de grano son esféricos, los poros 

de los bordes de los granos son convexos y los poros en las esquinas de los granos se 

redondean tetraédricamente. Un poro y un límite de grano tienen una energía de enlace, ya 

que el poro reduce el área total del límite de grano. Esto incrementa la energía del enlace con 

la porosidad y el tamaño de poro, lo que significa que la energía de este enlace disminuye 

durante la densificación. 
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Figura 2.24. Forma tetraédrica de un grano con poros esféricos localizados en las esquinas de los granos que 

se presenta en la etapa final cuando los poros se colapsan de la estructura cristalina [57]. 

 

 

Figura 2.25. Geometrías de los poros encontradas durante la sinterización, representados por los poros 

esféricos internos, aislados dentro de los granos [57]. 

 

El crecimiento del grano forza al límite de grano a presentar una curvatura, 

principalmente con un incremento progresivo del área del límite de grano, de esta manera, el 

límite de grano se inclina para mantener el contacto con un poro en movimiento lento. En 

consecuencia, como se ilustra en la Figura 2.26, se logra obtener una condición crítica, que 

resulta favorable para el límite de grano, para poder desprenderse del poro. Como 

consecuencia, la movilidad del límite de grano debe ser manipulada para mantener una 

microestructura propicia para la densificación durante la etapa final. 

Borde del poro
Poro interno

Cara del poro

Esquina del 

poro
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En la parte anterior de este texto se presentó una explicación general del sinterizado 

comenzando por sus antecedentes e historia, así como sus aplicaciones y definiciones 

abordando el proceso del sinterizado, las etapas generales del sinterizado, con la intención de 

familiarizarse con los términos y tener una idea generalizada del sinterizado, para 

posteriormente abordar el tema principal de este proyecto el cual se enfoca al estudio del 

sinterizado en estado sólido. En este apartado discutimos los modelos conceptuales y 

mecanismos asociados a una fase de sinterización de estado sólido. Partiendo de un modelo 

geométrico que precisa los principales caminos de flujo los cuales han sido identificados. 

 

 

Figura 2.26. Secuencia de pasos que conducen al aislamiento y a la esferodización de los poros, en la etapa 

final de la sinterización. (a) y (b) Poro en el límite de grano mostrando un equilibrio del solido-vapor del 

ángulo diedro; (c) arrastre del poro con un crecimiento del grano; (d) aislamiento del poro, provocado por la 

ruptura de los límites de grano [32]. 

 

Hoy en día, la complejidad de sinterización es reconocida, los cálculos realistas de 

sinterización se basan en cálculos informáticos sofisticados. Los primeros modelos no 

tuvieron en cuenta los múltiples y complejos mecanismos asociados con los cambios 

geométricos del sinterizado en estado sólido. En situaciones de sinterización modernas 

industriales, los sistemas son mucho más complejos de lo que tratamos aquí, ya que disponen 

de una estructura no lineal, grandes distribuciones de tamaño de partículas, la formación de 

líquido, las interacciones atmosféricas, y la mezcla de las fases de inertes. Sin embargo, 

muchos de los principios contemplados aquí son aplicables a sistemas más complejos en la 

porosidad, tamaño de poro, la forma de poro y el tamaño de grano. Hay productos 

sinterizados donde la falta de densificación es deseable. Alternativamente, la densificación 

es deseable en muchos materiales estructurales. Por lo tanto, el equilibrio entre la 
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densificación y las rapideces de engrosamiento es importante para determinar la 

microestructura y las propiedades de los materiales sinterizados. 

Los estudios de sinterizado sólido en sistemas modelo se han realizado para aislar los 

distintos efectos de tiempo, el tamaño de las partículas, la densidad verde, y la atmósfera. 

 

2.4 Energía de activación del sinterizado  

La energía de activación se define como; la energía mínima que necesita un sistema antes de 

poder iniciar un determinado proceso. La energía de activación aparente es un parámetro 

termodinámico importante ya que permite tener una visión clara de los mecanismos de 

densificación que están involucrados durante el proceso de la sinterización [60]. Desde los 

modelos teóricos pioneros [34, 47] se establecieron los procesos de sinterización que se han 

estudiado intensivamente casi durante medio siglo. Uno de los principales propósitos en esta 

parte del trabajo es evaluar la energía de activación del sinterizado de los polvos de la 

aleación Ti-6Al-4V, lo que permite distinguir los mecanismos de control y la determinación 

de las especies limitantes de velocidad. La sinterización es un proceso en el que el transporte 

de masa desempeña el papel principal. Desde el punto de vista termodinámico, la fuerza 

impulsora correspondiente es la reducción de la energía interfacial total [61]. Sin embargo, 

para que la sinterización suceda, una energía mínima de entrada al sistema debe ser aportada 

con el fin de poder sobrepasar la energía potencial que impide la difusión de los átomos 

dentro del sólido. Está energía mínima es nombrada “energía de activación del sinterizado” 

[60].  

Es importante mencionar que en todo material (cerámico, polimérico, metálico, etc.) 

es importante conocer los mecanismos que dominan su etapa de sinterización, ya que de esta 

dependen muchas de sus propiedades físicas [62]. Existen diversas metodologías para 

conocer la cinética de sinterización, entre ellas, la evolución de su densificación a medida 

que se incrementa la temperatura, uno de los métodos utilizados para esto es la dilatometría 

que incluye la representación de un gráfico de Arrhenius por medio de los datos de 

densificación medidos bajo condiciones de calentamiento constante CHR (Constant Heating 

Rate), en función del tamaño de grano o mediante la interpretación de los datos dilatométricos 

de contracción. 
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2.4.1 Temperatura constante y velocidad de calentamiento variable  

Este método permite obtener un valor de la energía de activación en base a la representación 

de un gráfico de Arrhenius de los datos de densificación medidos por dilatometría, utilizando 

diferentes velocidades de calentamiento a una temperatura de sinterización constante sin 

tiempo de permanencia (proceso no isotérmico), tomando valores a la misma densidad, en 

este método se asume que el crecimiento del grano (G) es un proceso dependiente de la 

densidad [63-66], por lo que no se considera, (G=0). Wang y Raj [63] expresaron la velocidad 

de densificación mediante la Ec. 2.10: 

 

 
( )

Q
RT

n

d e f
A

dt T G

 
−

=  

 

Ec. 2.10 

 

Donde:  

 

 2
3C V

A
R


=  

 

Ec. 2.11 

d

dt

 es la velocidad instantánea de densificación 

G es el tamaño de grano 

γ es la energía superficial 

V es el volumen molar 

R es la constante universal de los gases 

T es la temperatura absoluta 

Q es la energía de activación  

f (ρ) es solo una función de la densidad 

C es una constante  

A es un parámetro del material que es insensible a G, T o ρ.  
 

Así mismo Wang y Raj [63] expresan que la velocidad de densificación puede escribirse 

como:  

 

 od d
T

dt dT

 
=  

Ec. 2.12 
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Donde 
o

T es la velocidad de calentamiento, que es constante durante todos los experimentos. 

Sustituyendo la Ec. 2.12 en la Ec. 2.11, y tomando logaritmos se obtiene: 
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Ec. 2.13 

 

A partir de la Ec. 2.13 se grafica el lado de la parte izquierda como una función de 

1/T, considerando un valor constante de ρ y G. El valor de la pendiente multiplicada por la 

constante de los gases universales corresponde al valor de la energía de activación del 

sinterizado. Este modelo puede aplicarse solo durante la etapa inicial e intermedia de la 

sinterización, es decir con un valor de la densificación menor al 90%  que es el que se 

encuentra durante estas etapas, donde el crecimiento del grano es limitado [67-69] 

 

2.4.2 Velocidad de calentamiento constante y temperatura variable  

En este método se requiere tomar una velocidad de calentamiento constante para todos los 

experimentos, llevándolos a diferentes rangos de temperatura, es decir, solo se varía la 

temperatura durante un determinado tiempo (proceso isotérmico) de sinterización utilizando 

la misma velocidad de calentamiento. 

La energía de activación por este método se puede determinar a partir de los datos de 

contracción obtenidos por dilatometría únicamente durante el periodo isotérmico, es decir, 

durante el tiempo de permanencia a la temperatura de sinterización, por una ecuación de tipo 

Arrhenius, propuesta por R.M. German [32, 57]: 

 

 
exp

L Q

Lo RT

  
= − 

 
 

 

 Ec. 2.14 

Donde: 

ΔL es el valor de la contracción final en el punto donde el tiempo de sinterización termina menos el    

valor de la contracción inicial donde el tiempo de sinterización comienza.  

L0 representa el valor de la contracción inicial durante el tiempo inicial de sinterización 

Q es la energía de activación 

R es la constate de los gases universales  

T es la temperatura absoluta de sinterización 
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Obteniendo logaritmos de ambos lados, la Ec. 2.14 puede reescribirse como:  

 

 
ln

L Q

Lo RT

 
= 
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Ec. 2.15 

 

A partir de la Ec. 2.15, graficando la parte del lado izquierdo en función del inverso de T, 

para las diferentes temperaturas de sinterizado, se calcula el valor de la energía de activación, 

el cual corresponderá al valor de la pendiente multiplicada por la constante universal de los 

gases. con la finalidad de obtener una mejor distribución lineal de la tendencia de los puntos 

de la pendiente. Un enfoque distinto a partir de los mismos parámetros es utilizado como una 

alternativa cuando se tiene una mayor dispersión de los valores de la pendiente, mediante un 

ajuste con menos dispersión que permita tener una estimación con un valor más preciso y 

exacto. Para este caso la energía de activación se obtiene controlando la velocidad en cada 

paso [70] y puede ser calculada por la Ec. 2.16 utilizada por Panigrahi y col. [71] 

 

 
ln ln ln

nQ
r n C t

RT
= − +  

 

Ec. 2.16 

Donde:  

r es la velocidad de deformación 

Q es la energía de activación  

R es la constante universal de los gases 

T es la temperatura 

t el tiempo 

n el exponente del tiempo  

C es una constante.  

 

El primer paso consiste en graficar el logaritmo natural de la velocidad de contracción 

(ln r) en función del logaritmo natural del tiempo (ln t) para las distintas temperaturas de 

sinterización, lo que permite calcular el valor de n a partir del valor de las pendientes, para 

cada temperatura. Teniendo el valor de “n” se gráfica el ln r en función de 1/T donde el valor 

de la pendiente corresponde a la energía de activación del sinterizado. Recientemente, varios 

autores han mostrado que la energía de activación del sinterizado no es constante durante 

todo el proceso de sinterización, y que en la mayoría de los casos, la energía de activación en 

la etapa final de la sinterización es menor que durante las primeras etapas [72-74].  
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2.5 Implantes biomédicos  

Hoy en día, las enfermedades relacionadas con el sistema musco-esquelético representan una 

de las causas más comunes de la incapacidad física y afectan a cientos de millones de 

personas en el mundo. Estos problemas plantean la necesidad de desarrollar diferentes 

sistemas para la regeneración y reparación de los defectos óseos, dentro de este contexto la 

medicina regenerativa juega un papel fundamental en el desarrollo de nuevos materiales para 

la elaboración de implantes y para la regeneración de tejidos [75-77]. 

2.5.1 El hueso  

El hueso es un tejido vivo compuesto por numerosos minerales, proteínas, agua, células entre 

otras macromoléculas. Aunque las propiedades de los huesos varían punto a punto y por la 

proporción de diversas sustancias de acuerdo a las partes del esqueleto, edad del individuo o 

presencia de alguna enfermedad. De acuerdo con la localización del hueso dentro del 

esqueleto y el grado de madures del mismo hace que la proporción y distribución de fibras y 

la fase mineral sea más compleja dentro de la matriz de tejido y su estructura interna también, 

por lo tanto, el tamaño y la densidad del mismo cambia [75, 78]. Lo anterior provoca que el 

hueso contenga dos tipos de fase o zonas con características diferentes en cuanto a resistencia 

mecánica se refiere, véase la Figura 2.27. 

a) Tejido esponjoso: Constituye la mayor parte del tejido óseo de los huesos cortos, 

planos y de forma irregular y de la epífisis de los huesos largos. Está formado por 

laminillas dispuestas en un encaje irregular. El interior como su nombre lo dice parece 

una esponja llena de huecos los cuales están llenos de medula ósea roja, véase la 

Figura 2.27 (b). 

b) Tejido compacto o denso: Constituye la parte exterior de los huesos largos formando 

la diáfisis, en el exterior y en el interior de los huesos planos y en distintas formas de 

los huesos cortos, este es un tejido duro, denso y frágil, Figura 2.27 (c). 

El hueso compacto o denso está diseñado para soportar las cargas de flexión y torsión, 

mientras que el hueso esponjoso absorbe los efectos de cargas repetitivas. En el caso de la 

resistencia mecánica, esta depende de la dirección en la cual es cargado el hueso, flexión, 

compresión o tracción. Además el hueso presenta un comportamiento viscoelástico, ya que 
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sus propiedades mecánicas son sensibles tanto a la velocidad de deformación como al tiempo 

de aplicación de la carga [79]. 

 

 

Figura 2.27. a) Distribución del tejido óseo en un hueso de fémur, b) Estructura interna del hueso esponjoso, y 

c) Estructura interna del hueso compacto [80] 

 

2.5.2 Técnicas de regeneración y reparación ósea 

El objetivo de regenerar o reparar los defectos óseos es la regeneración y consolidación de 

las mismas, respetando la anatomía original lo más posible y recuperando al mismo tiempo 

el máximo de funcionalidad de los huesos. Las técnicas más utilizadas para la regeneración 

ósea abarcan desde injertos de tejido de origen animal o humano, como de materiales 

sintéticos (polímeros y cerámicos) en forma de cementos, gránulos o estructuras 

tridimensionales en la ingeniería de tejidos. Por otro lado, los defectos debido a fracturas del 

sistema óseo requieren de dispositivos de fijación complejos a partir de materiales cuyas 

características presentan mejoras mecánicas capaces de soportar cargas elevadas durante el 

periodo de consolidación o reparación del hueso [75, 77]. 
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2.6 Aleación Ti6Al4V 

Hasta el siglo XVIII los materiales metálicos utilizados en implantes quirúrgicos eran 

fundamentalmente el oro y la plata, siendo en el siglo XIX cuando empezaron a utilizarse los 

aceros inoxidables, las aleaciones de cromo, cobalto y molibdeno; siendo en esta década 

cuando se introdujeron el titanio y sus aleaciones en el campo de la medicina. Fueron Bohe, 

Beaton y Davenportl [81] que mediante la implantación en animales, observaron su excelente 

biocompatibilidad, comparable a la del acero inoxidable o la del Vitallium (CoCrMo). Su 

baja densidad, 4.45 g/cm3 comparada con 7.9 del acero inoxidable AISI 316, 8.3 de la 

aleación CoCrMo y 9.2 de la CoNiCrMo, junto a sus buenas propiedades mecánicas y su 

excelente resistencia a la corrosión, hacen del titanio un biomaterial de gran interés para su 

aplicación en implantes quirúrgicos [78, 82-84]. La aleación Ti-6Al-4V de acuerdo con la 

ASTM F-136 e ISO-5832-3 es uno de los biomateriales metálicos recientemente utilizados, 

ya que presenta excelentes propiedades mecánicas, resistencia a la corrosión, 

biocompatibilidad y sus propiedades pueden modificarse mediante tratamiento térmico. Uno 

de sus principales usos es la fabricación de implantes dentales, prótesis de cadera y rodillas 

[85]. Sin embargo, no presenta una buena resistencia al desgaste, pudiendo presentar desgaste 

incluso con el rozamiento con tejidos blandos. Por este motivo, en general cuando se utiliza 

en prótesis de cadera se suele combinar con bolas de óxido de aluminio. La presencia de 

vanadio en la aleación, la hace bifásica (α + β) mejorando de manera muy significativa la 

conformación por deformación plástica de los diferentes tipos de prótesis articulares. La 

microestructura después de forja se denomina “mill annealed” y consiste en granos 

equiaxiales de fase α y placas de Windmanstatten de fase α de tamaño pequeño. La fase β 

rodea los granos y las placas de α [86]. Esta microestructura se puede observar en la Figura 

2.28. Cuando este material se somete a tratamientos térmicos a temperaturas superiores a la 

β-transus (T = 1080ºC) los granos se convierten en fase β y al enfriar lentamente se obtiene 

una estructura totalmente de placas α de Windmanstatten rodeadas de fase β, como la que se 

puede apreciar en la Figura 2.29. La microestructura “mill annealed” tiene una menor 

tenacidad y resistencia a fatiga, pero la estructura tratada térmicamente presenta una menor 

velocidad de grietas por fatiga debido a que la grieta es sensible a la microestructura y en 

general su camino de propagación es sinuoso debido a que sigue preferencialmente la 

interfase α- β. 
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Figura 2.28 Estructura “mil annealed” de la aleación Ti-6Al-4V [86]. 

 

 

Figura 2.29. Estructura martensítica de la aleación Ti-6Al-4V [86]. 

 

Distintas técnicas para producir materiales de la aleación Ti64 con densificaciones 

elevadas han sido empleadas; presión isostática en caliente, presión angular de canal, 

sinterización por chispa de plasma son algunas técnicas que ha ofrecido los mejores 

resultados. Moldeo por inyección de metal es una técnica común para producir materiales 

porosos, como la cantidad de aglutinantes que se eliminan antes del proceso de sinterización 

dejando porosidades grandes que se pueden mantener si el sinterizado es limitado [87]. Sin 

embargo, no se adaptan bien a la producción de materiales compuestos y estructuras de 

calidad. Recientemente las técnicas de fabricación de aditivos, tales como la fusión de haz 

de electrones (EBM), han permitido la producción de piezas metálicas con una forma 

compleja debido a la fusión de capas sucesivas de polvos [18-21]. La técnica EBM está 

dedicada principalmente a la fabricación de materiales densos, pero está técnica también 

puede permitir el procesamiento de materiales porosos y se pueden crear poros de hasta 50 
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nm con relativa facilidad. Los poros pequeños también se pueden obtener por sinterización 

o fusión local de las partículas de polvo con una energía del haz baja, pero resulta muy 

complicado controlar la microestructura final con este proceso. Por último, consideramos que 

la MP convencional incluyendo prensado de polvos y sinterización sin presión en estado 

sólido, sigue siendo la ruta más conveniente para la fabricación de materiales porosos y 

compuestos con una microestructura controlada y compleja.  

 

Hoy en día, los polvos de la aleación de Ti-6Al-4V se pueden comprar y adquirir con 

mayor facilidad en grandes cantidades, lo que hace más fácil la producción de piezas 

industriales con características controladas. Se ha demostrado que la sinterización de los 

polvos se mejora con la reducción del tamaño de los polvos [19], sin embargo, el manejo de 

nanopolvos no es fácil, en especial en un proceso industrial, y su costo es demasiado elevado. 

Después de la fabricación de los polvos, el primer paso en la técnica de MP es formar el 

compacto por prensado, es decir, el compacto en verde. Algunos trabajos se han dedicado a 

estudiar el efecto de la presión y el tamaño de las partículas en la densificación, durante la 

compactación por presión [13]. Xu y Nash [18] realizaron un estudio dilatométrico de los 

polvos de Ti-6Al-4V sinterizados a vacío a diferentes velocidades de calentamiento y 

estimaron la energía de activación para el proceso de densificación. Ellos lograron encontrar 

que la densificación es impulsada por el mecanismo de difusión en volumen. Por otro lado, 

se ha demostrado que las densidades relativas más altas se pueden lograr también mediante 

la realización de sinterización bajo una atmósfera controlado por un flujo de argón [8, 12, 15, 

16, 85, 88]. 

 

2.7 Alcance general del proyecto 

En este proyecto se investiga la sinterización de varios sistemas basados en la aleación 

biocompatible de Ti6Al4V con la finalidad de identificar la mejor manera de producir 

materiales arquiestructurados con las características convenientes para permitir su utilización 

como implantes óseos avanzados. Primero se consideró la sinterización de materiales simples 

únicamente con polvos de Ti6Al4V, consolidados por prensado. Posteriormente se fabricaron 

materiales porosos conocidos como andamios o scaffolds empleando partículas de 

bicarbonato de amonio para estudiar el efecto del tamaño de partícula y la fracción en 
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volumen sobre los cambios en la densificación y la microestructura. Por último, se fabricaron 

materiales compuestos utilizando como refuerzo partículas biocompatibles de Tántalo y una 

vez más se analizó la influencia de la fracción en volumen sobre las propiedades mecánicas 

de dureza, módulo de Young y esfuerzo de cedencia. Es importante realizar cada uno de los 

tres estudios por separado. En el primer caso resulta importante la sinterización simple de 

polvos de la aleación Ti6Al4V para determinar las condiciones adecuadas de procesamiento 

como temperatura y tamaño de partícula que resulte adecuado elegir estas condiciones para 

evaluar los siguientes sistemas. La finalidad de este proyecto es fabricar materiales con 

aplicaciones biomédicas a partir de la aleación Ti6Al4V, con la finalidad de poder producir 

implantes óseos avanzados que se adapten a las características específicas que se requiera, 

para esto es importante mencionar que el hueso humano es una estructura compleja y 

avanzada conformada por una zona densa o compacta y una disposición con gran 

permeabilidad conocida como tejido poroso o esponjoso. De aquí la importancia de estudiar 

un sistema denso y posteriormente un sistema poroso donde la finalidad es fabricar un 

material lo más semejante al hueso humano. La importancia de fabricar andamios es lograr 

replicar la estructura esponjosa o porosa del hueso y con esto se obtienen dos beneficios 

importantes el primero es lograr disminuir la rigidez del material producido y asemejarla más 

a la del hueso y en un segundo caso incrementar la biocompatibilidad permitiendo la 

permeabilidad de los fluidos corporales y de la sangre a través de toda la porosidad de gran 

tamaño que es inducida en el material permitiendo el tránsito de los nutrientes de una parte a 

otra del hueso y con esto a su vez mejorando la inserción de los tejidos vivos a través de toda 

esta porosidad permitiendo una mejor fijación biológica del hueso con el implante. Por 

último, el tercer sistema resulta de la aplicación que pudiese surgir en un implante quirúrgico, 

con una adaptación donde su uso requiera de un mayor uso constante y continuo de fricción 

y desgaste. En este caso específico es importante mejorar el material que se desea fabricar 

aportándole una mayor resistencia al desgaste y al uso continuo y constante por ejemplo un 

componente enfocado hacia una prótesis de rodilla o codo no es sometido al mismo uso que 

un implante colocado en el brazo, ya que en este caso se tiene el movimiento continuo y el 

rozamiento del hueso con el implante fabricado debido al movimiento de las articulaciones. 

Se pretende que con el alcance obtenido en el presente proyecto se logré no solo fabricar un 

material denso, poroso o compuesto, si no que una vez que ya se conocen las condiciones de 
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procesamiento y la cinética de cada uno de los sistemas, así como las características 

mecánicas, se puedan combinar entre sí para lograr fabricar materiales con una diversidad de 

capas densas, porosas y compuestas según lo exijan los requerimientos del paciente. 
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_______________________    CAPÍTULO III 

DESARROLLO EXPERIMENTAL 

 

  

 

 

3.1 Polvos de Ti64 (Sistema Denso) 

 

3.2 Polvos de NH4 HCO3 (Sistema Poroso) 

 

3.3 Polvos de Ta (Sistema Compuesto) 

 

3.4 Medición de Densidad 

 

3.5 Caracterización Microestructural (MEB) 

 

3.6 Difracción de Rayos X (DRX) 

 

3.7 Tomografía 

 

3.8 Microdureza 

 

3.9 Ensayos de Compresión 

a) b)

        (a) Polvos de la aleación Ti64 utilizados                         (b) Zeiss Xradia 510 Versa micro CT 

J. L. Cabezas-Villa y col., (2017) J. Mater Res. Vol. 33, No. 6, Mar 08,2018  
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3 DESARROLLO EXPERIMENTAL 

El proyecto de investigación se desarrolla de acuerdo a una secuencia de actividades 

determinada, en base a los materiales utilizados, las técnicas de experimentación, la 

preparación de las muestras, la caracterización y evaluación requeridas. Describir las técnicas 

utilizadas en cada etapa del proceso es fundamental, por lo que una esquematización al 

respecto se presenta en la Figura 3.1. En este capítulo se plantea el diseño experimental 

llevado a cabo, las técnicas utilizadas en las distintas etapas y los equipos requeridos para la 

obtención de los resultados correspondientes al proyecto. 

 

 

Figura 3.1. Diagrama del desarrollo del proceso experimental. 

 

Es importante destacar que el trabajo de esta tesis involucra el estudio del sinterizado 

de polvos basados en la aleación Ti64 de tres sistemas divididos en tres partes; (i) El estudio 

del sistema denso, (ii) el análisis del estudio poroso y (iii) el sistema compuesto, así como su 

respectiva caracterización y evaluación de las propiedades más importantes para cada uno. 

En el primer caso solo fueron requeridos polvos de la aleación de Ti64 para fabricar 

materiales densos. Para el estudio del sistema poroso se utilizaron partículas de sal de 



 Instituto de Investigación en Metalurgia y Materiales | UMSNH                             Capítulo III Desarrollo Experimental 

 

50 M. C. José Luis Cabezas Villa 

bicarbonato de amonio (NH4HCO3) que actuaron como soportes espaciadores, para inducir 

porosidad artificial y obtener los componentes porosos conocidos como andamios 

(scaffolds). Por último, para el sistema compuesto se requirieron partículas cerámicas de 

tántalo (Ta) como refuerzo, para formar los materiales compuestos. 

 

3.1 Polvos de Ti64 (sistema denso) 

Como materia prima primordial fueron empleados polvos comerciales de la aleación 

Ti6Al4V producidos por Raymor (Quebec, Canada), con un tamaño de partícula del 

fabricante inferior a 75 µm. Algunas de sus propiedades físicas y mecánicas [80] se pueden 

ver en la Tabla 3-1. Los polvos de la aleación Ti6Al4V fueron tamizados para separar en tres 

rangos de tamaño de distribución de partícula con el propósito de determinar su efecto sobre 

el comportamiento del sinterizado en la densidad y propiedades mecánicas finales [14]. Para 

esto se emplearon distintos tamices, basándose en la Equivalencia Internacional de Tamices 

con la norma EE. UU. ASTM E11-87 [89], usando el equivalente a las mallas del número 

200, 325 y 635, obteniendo una apertura nominal en micrones de 75, 45 y 20, 

respectivamente.  

 
Tabla 3-1 Propiedades físicas y mecánicas de la aleación Ti6Al4V (datos teóricos) [80]. 

 

Densidad 4.45 g/cm3 

Punto de fusión 1649°C/3000 °F 

Calor específico 560 J/Kg cm 

Resistencia eléctrica 170 Ohm cm 

Conductividad térmica 7.2 w/mK 

Coeficiente de dilatación térmica 8.6x106 K-1 

Módulo elástico 113 GPa 

Resistencia de cedencia a la compresión 970 MPa 

Dureza 380-420Hv 
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La forma y el tamaño de los diferentes polvos tamizados fueron observados mediante 

microscopía electrónica de barrido (MEB) con la ayuda de un microscopio JEOL-JSM 6400, 

Figura 3.2 (a-c). Los polvos fueron suspendidos en una solución de alcohol, para tener una 

mayor dispersión y evitar posibles aglomeraciones, posteriormente fueron colocados sobre 

una cinta adhesiva conductora de carbón.  

 

  

         

Figura 3.2. Imágenes de MEB de los polvos de Ti6Al4V tamizados; (a) 0-20 µm, (b) 20-45 µm, (c) 45-75 µm 

y (d) porcentaje en volumen como una función del diámetro de los polvos de Ti6Al4V. 

 

La distribución de tamaño de partícula fue obtenida por la técnica de análisis por 

dispersión luz láser con la ayuda de un equipo Coulter LS100 Q. Las tres distribuciones de 

tamaño utilizadas en este trabajo se muestran en la Figura 3.2 (d). Para el estudio de la 

sinterización del sistema denso se utilizaron dos enfoques: (i) la sinterización se evaluó en el 

rango de la fase α del Ti a temperaturas bajas entre 900 y 1000 C y (ii) a temperaturas 

elevadas entre 1150 y 1260°C con la finalidad de obtener compactos con mayor 

densificación, donde la transformación de la fase β del Ti se lleva a cabo. Para ambos casos 

(a)

50 µm 50 µm

(b)

(c)

50 µm
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se formaron compactos cilíndricos de 8 mm de diámetro y 12 mm de altura. Los diferentes 

ciclos térmicos de sinterización utilizados se muestran en la Figura 3.3. 

 

 

Figura 3.3. Ciclos térmicos de sinterización empleados en el estudio del sistema denso.  

 

Los compactos que fueron sinterizados a bajas temperaturas (900-1000°C) se 

fabricaron con una fase previa de adhesión en un horno de resistencias eléctricas Carbolite 

STF 16/180, a una temperatura de 550°C durante 45 minutos en atmósfera de argón de alta 

pureza, colocando la masa de polvos correspondientes en el interior de crisoles de zirconia, 

que proporcionaron un soporte rígido para depositar los polvos de manera libre, estos 

mostraron una densidad en verde de alrededor del 56%.  

 

Para la fabricación de los compactos que fueron sinterizados a temperaturas elevadas 

(1150-1260°C) en el rango de la fase β del Ti, se compactaron en un dado de acero grado 

herramienta con una presión de 600 MPa [90, 91] empleando una solución de polivinil 

alcohol (PVA) como ligante al 1% en peso, el cual se eliminó posteriormente a 600°C con 

30 minutos de permanencia en atmósfera de argón. La densidad en verde de estos compactos 
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fue de alrededor del 70%. Los ciclos térmicos de la etapa previa de adhesión y eliminación 

del PVA según corresponda se muestran en la Figura 3.4.  

 

 

Figura 3.4. Ciclo térmico de la fase de adhesión y de la eliminación de PVA, según se indique en la leyenda.  

 

a)  b)  

Figura 3.5. a) Dilatómetro vertical Linseis L75 V, b) Esquema general del funcionamiento interno. 
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Todos los experimentos de sinterizado se realizaron en un dilatómetro vertical Linseis 

L75V que puede observarse en la Figura 3.5, a una velocidad de calentamiento de 25°C/ min 

y tiempo de permanencia de 1 hora [71] en atmósfera de argón de alta pureza (99.999%) , 

como se aprecia en la Figura 3.3, esto para obtener la cinética de sinterización y estimar la 

energía de activación. Enseguida de montar la muestra en el dilatómetro, este fue purgado 

para eliminar el aire por flujo de argón de alta pureza durante 30 minutos antes de iniciar el 

calentamiento, como fue señalado por otros autores para el sinterizado de polvos de Ti [18]. 

 

3.2 Polvos de (NH4) HCO3 (sistema poroso)  

Para actuar como soportes espaciadores, partículas de sal de NH4 HCO3 de forma irregular 

con una distribución de tamaño de partícula entre 100 y 500 µm, suministrado por Alfa Aesar, 

México se mezclaron con polvos de forma esférica de la aleación Ti64 con un tamaño inferior 

a 20 µm, descritos en la sección anterior que pueden observarse en la Figura 3.2 (a). Los 

polvos de las sales, observados por MEB (JEOL JSM 6400), se presentan en la Figura 3.6, 

dos micrografías son presentadas; la primera con una amplificación de 250x que nos permite 

ver una dispersión general de los polvos, a diferencia de la segunda imagen que fue tomada 

con una amplificación a 500x donde los detalles y la forma puede observase de manera más 

definida y clara. En ambos casos, no se aprecia la formación de aglomerados, y pude 

distinguirse la forma irregular, un poco alargada y puntiaguda de las sales. 

 

     

Figura 3.6. Imágenes de MEB de las partículas de bicarbonato de amonio; (a) 250x y (b) 500x 
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La fracción en volumen de las partículas de sal de NH4 HCO3 se varió entre el 0 y el 

50 % en volumen. La mezcla de los polvos se llevó a cabo en una turbula que se observa en 

la Figura 3.7. Enseguida, de igual manera que en el sistema denso, se utilizó solución de PVA 

al 10 % en masa, añadido como aglutinante.  

 

 

Figura 3.7. Turbula mezcladora horizontal de polvos.  

 

Posteriormente, la mezcla fue vertida en un dado de acero inoxidable de 8 mm de 

diámetro prensándolos a la misma presión de 600 MPa, empleando una maquina universal 

Instron serie 1150, para obtener los compactos porosos, de igual manera de 12 mm de altura. 

Para estimar la masa de polvos correspondiente a las distintas fracciones en volumen, se 

consideró que la densidad relativa en verde de los polvos D, era del 60% asumiendo un 

empaquetamiento de esferas. Las fracciones en volumen se calcularon utilizando la densidad 

teórica del Ti64 (ρTi64), de 4.45 g/cm3 y con la densidad teórica de las partículas de NH4 

HCO3 (ρsal), de 1.586g/cm3. Para calcular la densidad teórica de la mezcla de polvos de la 

aleación con las sales se utilizó la regla de las mezclas, Ec. 3.4 y de esta manera poder 

encontrar la masa necesaria de cada material que forma la mezcla. Los cálculos se presentan 

en la Tabla 3-2 considerando el volumen total calculado como VT= 0.502654 cm3, donde 

posteriormente se fue variando el porcentaje en volumen de las partículas empeladas como 

espaciadores. Las ecuaciones utilizadas en los cálculos se muestran a continuación: 
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El volumen total de los compactos cilíndricos considerando la altura h, y el radio r, 

 

 2

TV r h=  Ec. 3.1 

   

La densidad se define como el cociente de la masa m, entre el volumen V,  

 

 m

V
 =  

Ec. 3.2 

   

La densidad relativa,  

 

 𝐷 =
𝜌

𝜌𝑡𝑒ó𝑟𝑖𝑐𝑎
 

Ec. 3.3 

   

La regla de las mezclas, donde 𝑓𝑠 representa la fracción en volumen de sal, 

 

 ( ) ( )64 64mezcla sal sal Ti Tif f  = +  Ec. 3.4 

   

Para la masa de NH4 HCO3, 

 

 ( )( )sal T sal mezclam V f =  Ec. 3.5 

   

Para la masa de Ti64, 

 

 ( )( )64 64Ti T Ti mezclam V f =  Ec. 3.6 

   

 

En este caso, para el estudio del sistema poroso dos tratamientos térmicos previos a 

la sinterización se requirieron; (i) primero la sal fue removida de los compactos cilíndricos 

en verde por descomposición térmica a una velocidad de calentamiento lenta de 5°C/min 
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hasta 180°C durante 6 horas, tal como se presenta en la Figura 3.8. Posteriormente, (ii) la 

solución de PVA utilizada como aglutinante se extrajo térmicamente siguiendo las mismas 

condiciones descritas en la sección anterior, que puede analizarse en la Figura 3.4. 

Posteriormente cada compacto fue sinterizado, de la misma manera que en el sistema denso, 

en un dilatómetro vertical (Figura 3.5) y en un rango de temperaturas de 1150-1260°C que 

pueden apreciarse en la Figura 3.3, considerando el rango de temperaturas elevadas.  

 

Tabla 3-2. Cálculos de masas de las distintas fracciones en volumen de sal. 

 

% Sal ρ Compuesto ρ= D/ρcomp msal mTi64 

0 4.45 2.67 0 1.342088 

10 4.1636 2.49816 0.125571 1.130140 

20 3.8772 2.32632 0.233867 0.935468 

30 3.5908 2.15448 0.324887 0.758071 

40 3.3044 1.98264 0.398633 0.597950 

50 3.018 1.8108 0.455103 0.455103 

 

 

Figura 3.8. Ciclo térmico de la eliminación de las partículas de sal.  
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3.3 Polvos de Ta (Sistema compuesto)  

Para fabricar los materiales compuestos se utilizaron partículas de refuerzo con propiedades 

de biocompatibilidad de Ta con un rango de distribución de tamaño partícula inferior a 20 

µm en diferentes porcentajes en fracción en volumen que varió de 0 a 30%, con el propósito 

de mejorar la resistencia a la corrosión y tribocorrosión de los compuestos fabricados. Las 

partículas de Ta observadas por MEB se muestran en la Figura 3.9donde se puede ver que 

los polvos de refuerzo no muestran una forma esférica, contrario a los polvos de la aleación 

de Ti64, en este caso los polvos de Ta muestran una forma poliédrica irregular con caras 

planas y con formación de aglomerados que forman en conjunto partículas delgadas y 

alargadas. La Figura 3.9(a) permite ver los polvos con una amplificación a 500x para ver una 

dispersión general de estos, mientras que la Figura 3.9 (b) muestra una imagen con aun 

amplificación dos veces mayor que permite observar más definidamente la forma de las 

partículas. Para ambos casos se puede observar que los rangos de tamaño son inferiores a las 

5 µm.  

 

    

Figura 3.9. Partículas de Tántalo utilizadas como refuerzos; (a) 500x, y (b) 1000x. 

 

Para la fabricación de los compuestos, se ha seguido el mismo procedimiento 

experimental detallado anteriormente, mezclando los polvos de Ti64 con los de Ta en una 

turbula, con la adición de PVA, eliminando el aglutinante, compactando y sinterizando las 

muestras en un rango de temperaturas de 1150-1260°C. Para calcular la masa de polvos en 

función de las distintas fracciones en volumen de Ta, se siguieron los mismos cálculos que 

en el caso de los materiales porosos, empleando las ecuaciones 3.1 a 3.6, utilizando la 
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densidad del Ta, ρTa=16.65 g/cm3 y el volumen total calculado, VT= 0.502654 cm3. Los 

cálculos se muestran en la Tabla 3-3.  

 

Tabla 3-3. Cálculos de masas de las distintas fracciones en volumen de Tántalo. 

%Ta ρ Compuesto ρ= D/ρcomp msal mTi64 

0 4.45 2.67 0 1.342088 

1 4.572 2.7432 0.013788 1.365093 

3 4.816 2.8896 0.043574 1.408897 

5 5.06 3.036 0.076303 1.449757 

10 5.67 3.402 0.171003 1.539028 

15 6.28 3.768 0.284100 1.609902 

20 6.89 4.134 0.415595 1.661238 

30 8.11 4.866 0.733775 1.712142 

 

3.4 Medición de densidad 

La densidad en peso de cada compacto sinterizado se calculó mediante el método geométrico; 

a partir de la medición de sus dimensiones para obtener su volumen y por el peso de cada 

muestra, calculado antes y después de la sinterización. Considerando que la densidad relativa, 

se define como la densidad en peso del compacto dividida por la densidad teórica de la 

aleación Ti64 (4.45 g/cm3). 

 

3.5 Caracterización microestructural (MEB) 

La microestructura de las muestras sinterizadas se observó con un microscopio electrónico 

de barrido de emisión de campo Tescan Mira 3 LMU. Las muestras se cortaron en dirección 

paralela al radio con una cortadora de precisión Accutom y disco de diamante a una velocidad 

de 1500 revoluciones por minuto, para evitar calentamiento y deformaciones, lo cual tiene 

como objetivo no alterar la microestructura, así como sus propiedades.  
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La preparación metalográfica se llevó a cabo mediante los métodos convencionales y 

tradicionales: 

• Las probetas se desbastaron superficialmente con abrasivos de SiC con diferentes 

granulometrías del número 240, 320, 400, 600, 800, 1000, 1200, 1500 y 2000.  

• Posteriormente, se llevaron a pulido espejo con paños para preparación de muestras 

Lecos, en una pulidora Knuth-Rotor2 para pulido grueso y una pulidora DAP-U para 

un pulido fino, utilizando como medio abrasivo alúmina de 1 µm y 0.05 µm para el 

pulido grueso, y pasta de diamante en solución de alcohol de hasta 50 nanómetros 

para el pulido fino. 

• Finalmente, las muestras fueron colocadas en baño ultrasónico en solución de acetona 

y alcohol durante 30 minutos, realizando alrededor de 5 lavados, retirando las 

soluciones y realizando enjuague a las muestras con abundante agua destilada y 

secadas en aire caliente, con la intención de eliminar toda partícula ajena al material 

que pudo ser arrastrada en las etapas previas de desbaste y pulido. 

 

3.6 Difracción de rayos X (DRX) 

Las muestras sinterizadas fueron sometidas a un análisis por difracción de rayos X (DRX) en 

un difractómetro D8 Advance de marca Bruker, con la intención de conocer su estructura 

cristalina final, debido a que este material presenta un cambio de la fase α a la fase β, 

cambiando de estructura hexagonal a una estructura cúbica centrada en las caras. Las 

muestras, cortadas y pulidas se colocaron sobre la cámara del difractómetro para la incidencia 

de los rayos X, utilizando un voltaje de 30V, con un amperaje de 30 mA y una longitud de 

onda λ= 0.154 nm, en un rango de barrido de 2θ de 20° a 90°, con un incremento de 0.02 

unidades en cada desplazamiento del barrido y un tiempo de estancia de 1.5 segundos por 

cada incidencia.  

 

3.7 Tomografía  

La adquisición de imágenes mediante microtomografía de rayos X fue realizada utilizando 

un nano tomógrafo de rayos X, Xradia 510 Versa de la marca Zeiss que tiene una potencia 

máxima de 10 W con una energía de 160 keV. El tamaño máximo de muestra que se puede 
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introducir es de 10 cm y con peso de 10 kg. El equipo cuenta con 3 detectores (cámaras LCC), 

el primero de baja magnificación 0.4X, el segundo de 4X y el tercero para altas 

magnificaciones de 20X, con los cuales la máxima resolución que se obtiene es de 500 nm 

voxel y se pueden hacer imágenes interiores de las muestras. La ventana de visualización es 

de 1024x1024x1024 pixeles. Para realizar la adquisición de las imágenes la muestra fue 

montada en un tubo de aluminio con la ayuda de un pegamento de secado rápido, como se 

muestra en Figura 3.10 (a). Enseguida el tubo de aluminio es fijado en el porta muestras 

ensamblándose con un sistema de enroscado que le permite estar en el centro de este e impide 

su movimiento durante la rotación de muestra tal como se ilustra en la Figura 3.10 (b). 

Finalmente, el portamuestras se coloca entre el detector y la fuente de poder, se prosigue con 

el alineamiento de la muestra en función del eje de la incidencia de los rayos X, como se 

presenta en la Figura 3.10 (c).  

 

Una vez montada la probeta se procede a ajustar la distancia entre la muestra, el 

detector y la fuente para poder determinar el tamaño de voxel de las imágenes. Para este caso, 

como el interés del estudio se centra en la macroporosidad, la resolución quedo limitada a 

observar toda la muestra, de tal manera que se obtuvieron imágenes con una resolución de 

10 µm.  

 

 

Figura 3.10. Secuencia de preparación de muestras para la adquisición de las imágenes de microtomografía de 

rayos X. 

 

Para la adquisición de las imágenes el equipo toma radiografías de las muestras a 

diferentes posiciones angulares, por lo cual la muestra es rotada sobre su propio eje 360°. 

Con la idea de obtener un buen contraste entre las fases presentes en la muestra, se regula la 
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potencia y la energía del haz incidente sobre la muestra, el cual debe ser capaz de atravesar 

la muestra completa. En este caso, se realizaron las imágenes con una potencia de 10 W y 

una energía de 120 keV, con las cuales se logró atravesar la muestra de 8 mm de diámetro. 

Finalmente, la reconstrucción de la imagen 3D se realiza con la ayuda del coeficiente de 

absorción de la muestra, el cual es determinado automáticamente por el software del equipo 

y solamente se ajusta de manera manual el centro de la muestra entre la primera y la última 

radiografía adquirida durante el proceso. El número de radiografías adquiridas para los 

materiales fue de 2600 proyecciones alrededor de los 360° de la muestra, con un tiempo de 

exposición a la radiación de aproximadamente 2 horas. Como la prueba es no destructiva, se 

adquirieron imágenes de las muestras sinterizadas y después de ensayarlas a compresión 

hasta una deformación del 10 % aproximadamente. 

 

3.8 Microdureza  

Se realizaron ensayos de microdureza en la escala Vickers (Hv) a cada una de las muestras 

sinterizadas, sobre la superficie pulida, usando un equipo de microdureza Mitutoyo MVK-

HVL con indentador de diamante en forma de pirámide, aplicando una carga de 500 gramos 

y un tiempo de indentación de 15 segundos, según la norma ASTM E384-99 [92].  

 

 

Figura 3.11. Distribución de las indentaciones que se realizaron a cada muestra para obtener un mapeo. 
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Para evaluar el comportamiento de los valores de microdureza de manera homogénea 

en toda la superficie de la probeta, se realizaron alrededor de 135 indentaciones por cada 

muestra, con el objetivo de obtener un mapeo general. Para esto, se inició colocando el 

indentador en el centro de la parte inferior de la muestra, posteriormente se llevó un 

desplazamiento en dirección contraria hacia la parte superior en dirección vertical al eje X, 

realizando una indentación cada 500 µm, este procedimiento se repitió recorriendo enseguida 

hacia cada uno de los extremos de la muestra en un desplazamiento horizontal cada 1000 µm 

en dirección al eje Y. Para ejemplificar de manera más clara como se llevaron a cabo las 

mediciones de microdureza, se presenta la Figura 3.11, donde cada rombo de color rojo 

representa una huella hecha por el indentador del equipo, para obtener un mapeo general de 

los valores de las distribuciones de microdureza, en cada una de las diferentes muestras 

sinterizadas. 

 

3.9 Ensayos de compresión  

Las muestras se sometieron a un ensayo de compresión axial, puliendo a espejo las 

superficies tanto inferior como superior para eliminar los bordes posibles rugosidades y 

obtener ambas caras planas y paralelas para reducir la fricción. Los ensayos se realizaron 

bajo la norma ASTM D695-02 a una velocidad de deformación de 0.5 mm.min-1[93] con una 

máquina de ensayos mecánicos universal Instron serie 1195/4360 con capacidad de carga 

máxima de 10 toneladas. El módulo de Young E y el esfuerzo de cedencia (σy) se calcularon 

a partir de la curva esfuerzo-deformación que se obtiene de los datos de las celdas de carga-

desplazamiento proporcionadas por el equipo. Para calcular la deformación, se realizó una 

corrección del área superficial de la muestra asumiendo que el volumen era constante durante 

la compresión, lo que suele ser razonable a una deformación baja, en un rango donde se 

estiman E y σy. Por lo que, la deformación axial se calculó como la relación entre el 

desplazamiento axial real (después de la corrección de la rigidez de la máquina) y con la 

altura inicial de las muestras. 
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______________________    CAPÍTULO IV 

RESULTADOS. SISTEMA DENSO 
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4 RESULTADOS. SISTEMA DENSO 

El propósito de la presente sección es describir, analizar y discutir los resultados obtenidos 

en el sistema denso que corresponde al estudio de la sinterización en estado sólido, con tres 

diferentes rangos de tamaño de distribución de partículas de polvos de la aleación Ti64 con 

dos rangos de temperatura; (i) en la fase α por debajo del cambio de transición de la fase beta 

del Ti entre 900 y 1050°C y (ii) por encima de la β-Transus del Ti en un intervalo de 1150-

1260°C. Es importante determinar la influencia que presenta el tamaño de partícula y el 

efecto de la temperatura en la sinterización de la aleación Ti64, ya que la parte de este estudio 

sienta las bases precursoras para considerar los parámetros adecuados para evaluar los 

siguientes sistemas en función del análisis cinético obtenido para la selección del tamaño de 

partícula de los polvos de la aleación Ti64 y de la temperatura que se considere adecuada 

para la optimización de los costos de producción en la fabricación de los materiales. 

4.1 Dilatometría 

Los resultados obtenidos por dilatometría de la deformación axial (paralelo a la dirección de 

compresión) en función del tiempo para las distintas temperaturas de sinterización y rangos 

de tamaño de distribución de partícula de los polvos de Ti-6Al-4V se muestran en la Figura 

4.1 a la Figura 4.3, respectivamente. Donde de manera independiente en cada una de las 

distintas Figuras puede apreciarse el efecto de la temperatura, sin embargo, el efecto que 

tiene el tamaño de partícula puede ser observado analizando cada una de las tres distintas 

figuras mencionadas por separado. En términos generales, para todos los tamaños de 

partícula se puede apreciar que primero se tiene una expansión del material, debido a la 

dilatación térmica, esto hasta llegar al momento en que el sinterizado se activa, lo cual se 

denota con un encogimiento en las distintas curvas, según sea el caso, lo cual continua hasta 

el final del tiempo isotérmico del sinterizado. Este encogimiento que se presenta de manera 

exponencial una vez que se alcanza la temperatura de sinterización isotérmica. Enseguida se 

distingue un encogimiento de manera casi lineal y continua de izquierda a derecha, que puede 

apreciarse en todas las Figuras aquí mencionadas, que es debido al enfriamiento del material 

a temperatura ambiente. De la misma manera en la Figura 4.1 a la Figura 4.3, se observa que 

la deformación incrementa en función de la temperatura y conforme el rango del tamaño de 

distribución de partícula es menor, lo que es acorde con la teoría de la sinterización 
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mencionada por Bolzoni y col. [94] quienes también describen un encogimiento en los 

materiales sinterizados a partir de la metalurgia de polvos, que se ve afectado con el 

incrementos en la temperatura de sinterización.  

La Figura 4.1 muestra la deformación axial como una función del tiempo para las 

muestras que fueron sinterizadas con los polvos más finos; en un rango de tamaño de 

distribución de partícula inferior a 20 µm, para las distintas temperaturas de sinterización que 

se emplearon, en un rango de 900-1260°C. En esta figura puede apreciarse el efecto que 

presenta la temperatura, ya que la mayor deformación que se obtuvo considerando todas las 

muestras incluyendo los distintos tamaños de partícula empleados, corresponde a la muestra 

sinterizada a la mayor temperatura de sinterización (1260°C), en este caso resulta ser 75% 

mayor en relación a la de menor temperatura, para este mismo rango de tamaño de 

distribución partícula.  

 

 

Figura 4.1. Deformación axial como una función del tiempo para las distintas temperaturas de sinterización 

isotérmica utilizadas con un tamaño de partícula inferior a 20µm. 

 

Esto indica que la deformación disminuye alrededor de 4 veces comparando la 

muestra con la menor temperatura de sinterización (900°C) en relación a la de mayor 
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temperatura. La mayor diferencia entre la contracción máxima alcanzada a 950 y 1000°C 

podría estar asociado con la movilidad atómica, debido a la estructura cristalina de las fases 

α y β de la aleación, ya que la temperatura de transición ha sido reportada que es alrededor 

de los 980°C. Sin embargo, la transición de α a β estimada a partir de las curvas de 

dilatometría para todas las muestras en este trabajo se encontró a 1096°C. Por lo que el 

aumento en la temperatura del cambio de fase β-transus podría estar asociado al contenido 

de oxígeno porque es un estabilizador de la fase α. De la misma manera se ha que reportado 

la temperatura de transición para la aleación Ti-6Al-4V aumenta hasta 1034°C debido al 

oxígeno residual después de la sinterización [95]. El contenido de oxígeno en la superficie 

de las partículas de Ti6Al4V y el oxígeno residual que queda después de la eliminación de 

PVA podría aumentar el contenido de oxígeno en el sistema que promueve la estabilización 

de la fase α. Sin embargo, el contenido de oxígeno no se puede medir, ya que esto va más 

allá del objetivo de este trabajo. Ahora, valores semejantes pueden observarse en la 

deformación final, para las muestras sinterizadas en el rango de temperaturas elevadas de 

1150-1260°C, donde un cambio significativo no resulta ser apreciable. En este rango de 

temperaturas en específico, la mayor diferencia en la deformación es de alrededor del 13% 

comparando la muestra sinterizada a 1150°C y de tan solo el 6% para la muestra sinterizada 

a 1200°C, esta dos temperaturas en relación a la muestra sinterizada a 1260°C, cabe 

mencionar que esto es dentro del rango de la fase β del Ti [96]. Contrario a lo que sucede 

cuando se sinterizó en el rango de temperaturas bajas de 900-1000°C, donde se tiene un valor 

que resulta ser 2.6 veces mayor para la muestra sinterizada a 1000°C en relación con la 

muestra a 900°C, lo que indica un retraso en la deformación del 61% aproximadamente, 

resultando 5 veces mayor en comparación a los valores en el rango de temperaturas elevadas 

(1150-1260°C). Está diferencia de valores en ambos rangos de temperaturas se asocia a la 

microestructura alfa y beta de la aleación, que fue mencionado previamente. Las posibles 

alteraciones que pudiesen presentarse en la Figura 4.1 al final de la deformación de las 

distintas muestras, no son consideradas significativas debido a que representan la etapa final 

del enfriamiento de la muestra y estos cambios se asocian a las perturbaciones del equipo en 

el ajuste del enfriamiento que depende de la temperatura ambiente, por lo que son 

considerados como ajustes del mismo equipo. 
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La Figura 4.2 muestra los resultados de la deformación axial en función del tiempo 

para las distintas temperaturas de sinterización con el tamaño de partícula intermedio de los 

polvos de la aleación de Ti-6Al-4V (20-45 µm), a partir de los datos obtenidos por 

dilatometría. En este caso, para los polvos con un tamaño de partícula intermedio la mayor 

deformación que se alcanzó fue 84% mayor en relación a la contracción más baja obtenida, 

que corresponde a las muestras sinterizadas a 1260°C y 900°C, comparando ambas 

respectivamente. Analizando el rango de temperaturas bajas en la Figura 4.2 la mayor 

deformación que corresponde a la temperatura de 1000°C resultó ser 2.87 veces mayor en 

comparación a la más baja que es de 900°C, contrario a los que sucede con los valores dentro 

del rango de temperaturas elevadas, que son prácticamente muy parecidos entre sí, siendo 

semejante este comportamiento con los polvos finos mostrados en la figura anterior. De esta 

manera a partir de la Figura 4.2 puede observarse que para la temperatura de 1150 y 1260°C 

la deformación solo se ve retrasada un 8% bajo estas condiciones de temperaturas y de un 

12% comparando la temperatura de sinterización de 1150°C relación a la muestra sinterizada 

a 1260°C.  

 

 

Figura 4.2. Deformación axial en función del tiempo para las distintas temperaturas de sinterización 

isotérmica utilizadas, con un tamaño de partícula entre 20 y 45 µm.  
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Para tamaño de partícula de polvos gruesos (45-75 µm) se presenta la Figura 4.3 que 

de la misma manera que en las figuras anteriores previamente descritas muestra la 

deformación axial como una función del tiempo, en este caso la mayor deformación que se 

obtiene con la temperatura más elevada (1260°C) resulta ser menor en relación a la misma 

temperatura pero para los polvos finos e intermedios, debido a la influencia que tiene el 

tamaño de partícula que juega un rol fundamental durante el sinterizado, lo que ya ha sido 

establecido en la teoría [57, 97]. La deformación más elevada aquí corresponde a un valor 

que es 85% mayor comparando la temperatura más elevada y la más baja, esta diferencia en 

los valores resulta ser similar a la que se obtiene para los polvos intermedios con la misma 

comparación de temperaturas. 

 

 

Figura 4.3. Deformación axial en función del tiempo para las distintas temperaturas de sinterización 

isotérmica utilizadas, con un tamaño de partícula entre 45 y 75 µm. 

 

Las muestras sinterizadas a las temperaturas de 900 y 950°C tienen valores que 

pueden considerarse en igualdad de circunstancias en relación a la deformación axial final 

que presentan, siendo estos valores 2.63 veces menores en relación al valor de la deformación 

final que se tiene para la muestras que fue sinterizada a 1000°C, lo que representa un retraso 
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en la densificación de aproximadamente el 62%, en cambio si se compara la temperatura de 

1000°C con la temperatura de 1260°C, el retraso en los valores de la deformación para estas 

dos muestras resulta ser equivalente al retraso en la deformación que hay entre las muestras 

sinterizadas a 900 y 950°C, debido a la similitud que se presenta la evaluación de los valores 

en la deformación. 

 

La Figura 4.4 muestra la deformación axial como una función del tiempo para las 

muestras sinterizadas a una temperatura de 1000°C con los tres diferentes tamaños de 

partícula empleados, para poder comprar este efecto. Puede notarse de manera evidente que 

la mayor deformación se obtuvo con los polvos más finos, con una contracción 1.27 veces 

mayor que los polvos intermedios y 1.73 veces mayor que los polvos más gruesos, lo que 

indicaría la mayor densificación lograda para esta temperatura con los polvos finos. De esta 

manera se constata la influencia del tamaño de partícula que resulta ser fundamental en el 

sinterizado[98, 99], ya que como se observa en la Figura 4.4 la deformación se retrasa casi 

el doble cuando se utilizaron los polvos más gruesos en relación a los polvos más finos. 

 

 

Figura 4.4. Deformación como una función del tiempo para las muestras sinterizadas a 1000°C con los tres 

diferentes tamaños de partículas. 
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La evolución de la densidad relativa de la aleación Ti-6Al-4V en el rango de 

temperaturas bajas y elevadas, se muestran en la Figura 4.5 y en la Figura 4.6, 

respectivamente. En ambas figuras se puede apreciar una disminución de la densidad relativa 

máxima alcanzada conforme el tamaño de partículas es mayor y conforme la temperatura de 

sinterizado disminuye, lo mismo que sucede con la deformación axial, ya que el aumento en 

la contracción del material provocada por la deformación está íntimamente relacionada con 

el progreso en el grado de densificación del material [100-102]. Una pequeña reducción de 

los valores de la densidad relativa inicial permite diferenciar las muestras sinterizadas a bajas 

temperaturas, véase la Figura 4.5 con respecto a las muestras sinterizadas a elevadas 

temperaturas (Figura 4.6). Por otra parte, puede observarse que este efecto en los valores 

iniciales resulta ser menor para las muestras sinterizadas a temperaturas altas (región β) 

donde la densidad relativa inicial es de alrededor del 70% para todas estas muestras, que es 

22% mayor en relación a las muestras sinterizadas a bajas temperaturas que parten con una 

densidad relativa inicial cerca del 55%, véase la Figura 4.5. 

 

 

Figura 4.5. Progreso de la densidad relativa como una función de la temperatura para las muestras sinterizadas 

a bajas temperaturas (900-1000°C), para los tres diferentes rangos de tamaño de distribución de partícula. 
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Esto se debe a que la preparación inicial de los compactos en verde, debido a que 

fueron sinterizadas entre el rango de temperaturas de 1150-1260°C, se compactaron con una 

presión uniaxial de 500 Mpa. En la Figura 4.5 puede verse que la densidad relativa máxima 

(67%) pertenece a la muestra sinterizada a 1000°C con un tamaño de partículas inferior a 20 

µm, siendo un 14% mayor en relación a cuando se obtiene el valor más bajo de la densidad 

relativa (57.8%) que corresponde a la muestra de 900°C y con los polvos más grandes (45-

75 µm). 

 

Con el tamaño de partículas más finas, la menor densidad relativa se obtuvo para la 

muestra sinterizada a 900°C con valor del 61.7% que es 7% mayor a la que se obtuvo para la 

misma temperatura pero con el rango de tamaño de distribución de partícula de los polvos 

más gruesos, y tan solo un 3% en comparación a la muestra sinterizada a 950°C para el mismo 

tamaño de polvos finos, tal como se observa en la Figura 4.5. En este caso, para la muestra 

sinterizada con la temperatura intermedia en el rango de temperaturas bajas (950°C) la 

densidad relativa final que se alcanzó fue del 63.6% que en comparación a la muestra 

sinterizada a 1000°C el valor final de la densidad resulto ser 5% menor, todo esto en relación 

a los polvos inferiores a 20µm. La muestra que contiene la menor porosidad según lo que se 

observa en la Figura 4.5 pertenece a la muestra que se sinterizó con la temperatura de 1000°C 

con los polvos más finos que presentan un grado de porosidad del 33.2% que resulta ser 9% 

mayor en relación a la muestra sinterizada a la misma temperatura pero con los polvos más 

gruesos, en este caso, para esta muestra el valor de la porosidad remanente final fue del 

39.34%. Mientras tanto, la mayor porosidad que se obtuvo en el rango de sinterización de 

temperaturas bajas, véase la Figura 4.5, fue del 42.12% que pertenece a la muestra sinterizada 

a 900°C con un rango de tamaño de distribución de partícula entre 45 y 75 µm siendo 28% 

mayor en relación a la muestra que obtuvo el menor grado de porosidad remanente (33.2%). 

Si se analiza la muestra sinterizada a 900°C con el tamaño de partícula inferior a 20 µm la 

porosidad final que se obtuvo a partir de la curva dilatométrica de la Figura 4.5 resultó ser 

9% menor en relación a la muestra sinterizada a la misma temperatura, pero con los polvos 

más gruesos. Como se puede notar en la Figura 4.5 para las muestras sinterizadas en el rango 

de bajas temperaturas (900-1000°C) con relación al punto de fusión, estos parámetros 

permiten obtener muestras con una porosidad remanente que puede variarse desde el 30% 
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hasta el 40% en volumen, la cual se espera que sea interconectada y con un tamaño de poros 

aproximadamente de 1/3 del tamaño de partícula, debido a que en este caso los polvos fueron 

vertidos libremente en los crisoles, lo que genera poros de tamaño más o menos homogéneos 

en relación a los espacios dejados entre las partículas en el empaquetamiento inicial [82, 

103]. 

 

Para el rango de temperaturas elevadas de 1150-1260°C, la evolución en la densidad 

relativa como una función de la temperatura durante todo el ciclo térmico de sinterización se 

muestra en la Figura 4.6 para los distintos tamaños de partícula utilizados. En este caso, la 

densidad relativa inicial en todas las muestras parte alrededor del 70% debido a la 

preparación por compresión, que resultó ser 18% menor a la densidad en verde obtenida por 

Bolzoni y col. [94] quienes fabricaron compactos en verde por medio de la ruta de metalurgia 

de polvos de la aleación Ti-6Al-4V con prensado uniaxial utilizando 500 Mpa. Estos valores 

difieren de las muestras que se prepararon para ser sinterizadas en el rango que se considera 

a bajas temperaturas donde el promedio inicial de estás, corresponde a una densidad relativa 

inicial del 56%, tal como se observa en la Figura 4.5. Se puede señalar que para ambas 

temperaturas; bajas y elevadas, se observa un cambio en las curvas de la Figura 4.5 y en la 

Figura 4.6, alrededor de los 700°C que indica el comienzo del sinterizado de los polvos de la 

aleación Ti-6Al-4V que es acorde con Panigrahi que sinterizó polvos de titanio [71]; y con 

Xu y Nash [18] para polvos de la aleación Ti-6Al-4V. Analizando la Figura 4.6 la máxima 

densificación que obtuvo en las muestras sinterizadas a temperaturas elevadas fue del 96% a 

una temperatura de 1260°C con el tamaño de partícula de polvos inferiores a 20µm, siendo 

14% mayor a la alcanzada por Panigrahi quien utilizó polvos micrométricos de titanio de 

tamaños entre 15 y 20 µm de forma irregular y sinterizados a 1250°C [71]. Sin embargo, este 

valor fue semejante al obtenido por Kim y col. [104] quienes midieron la densidad relativa 

por el método de Arquímedes y reportaron un valor del 95%, para muestras de la aleación 

Ti-6Al-4V sinterizadas a 1360°C con una velocidad de calentamiento lenta de 5°C/min y un 

tiempo de permanencia de 120 minutos. En este caso, con los polvos más finos la menor 

densificación que se obtuvo fue del 92.7% que es tan solo 4% menor en relación a la muestra 

sinterizada a 1260°C, y para la temperatura de 1200°C la densificación final que se alcanzó 

fue del 94%. Para el tamaño intermedio de partículas se obtuvieron porosidades remanentes 



 Instituto de Investigación en Metalurgia y Materiales | UMSNH                             Capítulo IV Sistema Denso 

 

74 M. C. José Luis Cabezas Villa 

en las muestras que varían entre el 9 y el 12%, como se observa en la Figura 4.6, esto para la 

temperatura más elevada y baja, respectivamente, donde la densidad relativa alcanzó un valor 

máximo del 91% para la muestra sinterizada a 1260°C que es 4% mayor en relación a la 

muestra sinterizada a 1150°C para el mismo tamaño intermedio de partículas con un valor de 

la densidad relativa del 88%. Por último, para los polvos más gruesos (45-75 µm) analizando 

las curvas dilatométricas de la Figura 4.6 se observa que las porosidades finales de las 

muestras no tienen gran variación ya que cambian únicamente entre el 22 y el 24% de este 

valor, para las muestras sinterizadas a 1260°C y 1150°C, respectivamente. Para este rango 

de temperaturas de 1150 a 1260°C y con este tamaño de partícula se observa que se presentan 

valores semejantes en la densidad relativa tanto para la muestra sinterizada a 1260°C 

simultáneamente con la muestra de 1150°C. Así mismo, la densificación en el rango de 

temperaturas elevadas se inhibe un 20% debido al efecto del tamaño de partícula de los 

polvos más finos a los más gruesos, así como por el cambio de una menor temperatura a una 

mayor. 

 

 

Figura 4.6. Evolución de la densidad relativa en función de la temperatura para las muestras sinterizadas a 

temperaturas elevadas (1150-1260°C), para los tres diferentes tamaños de partícula.  
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Como se observa en la Figura 4.5 y en la Figura 4.6, la densidad relativa disminuye 

conforme se incrementa el tamaño de partícula, siendo más perjudicial en el caso de los 

polvos más gruesos [99, 105], en donde la máxima densificación relativa que se obtuvo fue 

del 78%. Lo que permite obtener muestras con una menor fracción en volumen de poros en 

el rango de temperaturas elevadas, que las mostradas a bajas temperaturas, para este caso; el 

rango de poros va desde el 4% hasta el 25% en volumen.  

 

La Figura 4.7 muestra los valores de la densidad relativa inicial de todas las muestras 

en verde y la final para los compactos sinterizados, en función de la temperatura de 

sinterización para los diferentes tamaños de partícula, esta figura se muestra como 

complemente adicional a las figuras anteriormente señaladas a modo de recapitulación de 

todos los experimentos realizados por dilatometría y analizados hasta esta parte del texto. 

Una pequeña reducción en la densidad relativa inicial permite diferenciar las muestras 

sinterizadas a bajas temperaturas con respecto a las muestras sinterizadas a elevadas 

temperaturas. Este efecto es menor para las muestras sinterizadas a elevadas temperaturas 

(región β), donde la densidad relativa inicial parte alrededor del 70% que es 22% mayor en 

relación al promedio de las muestras sinterizadas a bajas temperaturas que parten de un valor 

de la densidad relativa de aproximadamente el 55%, por el empaquetamiento de las partículas 

iniciales vertiendo únicamente los polvos en los crisoles de zirconia, que se realizó con la 

intención de fabricar compactos con una mayor fracción en volumen de poros para evaluar 

su efecto sobre las propiedades mecánicas. Se puede observar de manera clara la influencia 

que tiene la temperatura y el tamaño de partícula, lo que fue discutido brevemente, ya que en 

la Figura 4.7 este efecto es claro, mostrando que conforme el tamaño de partícula incrementa 

y conforme la temperatura de sinterización empleada disminuye los valores finales en la 

densidad relativa de las muestras son menores, todo esto de la misma manera que con la 

deformación axial (Figura 4.2 y 4.3). Todo esto es acorde a lo discutido por Yan y col. [106] 

quienes evaluaron tres tamaños distintos de partícula de la aleación Ti-6Al-4V sinterizados 

a 1300°C durante dos horas en alto vacío, donde la densidad máximo de los compactos que 

obtuvieron fue de 87.2, 86.6 y 85.1 % para los polvos de 103, 66 y 44 µm.  

Para este caso en específico, utilizando estos parámetros de sinterización se 

obtuvieron compactos con valores de la densidad relativa que van desde el 54.4% para la 
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muestra sinterizada a la menor temperatura de 900°C con un tamaño de partícula entre 45 y 

75 µm hasta un valor máximo del 96% en la densificación relativa para la muestra sinterizada 

a 1260°C con el tamaño de partículas más finas, este valor resulto ser 9% mayor al valor 

máximo que obtuvieron Yan y col., con una temperatura que fue tan solo un poco más elevada 

que en el caso bajo atmósfera de vacío, pero con un tamaño dos veces mayor en los polvos. 

Esto significa que el empaquetamiento inicial solo tiene una influencia menor en la densidad 

final. Sin embargo, está diferencia tiene una gran influencia en las propiedades mecánicas, 

especialmente para aplicaciones estructurales, donde se requieren valores más altos de 

densidad relativa.  Dividiendo los dos rangos de temperaturas; dentro de la fase α y en el 

rango de β del Ti, se puede observar un comportamiento de manera casi lineal en el 

incremento o disminución de los valores de la densidad relativa en función de la temperatura 

y el tamaño de partícula, lo que podría beneficiar a una estimación de este valor en función 

de estos parámetros que permitan obtener una estimación pertinente.  

 

 

Figura 4.7. Densidad relativa en verde y final como una función de la temperatura de sinterización. 
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La sinterización es un procesamiento clave para la fabricación de productos basados 

en pulvimetalurgia utilizados en innumerables aplicaciones, por lo que se requiere tener un 

estudio adecuado para el desarrollo y mejoramiento de nuevos materiales y técnicas de 

procesamiento eficientes, así como la optimización del diseño y la arquitectura de los 

dispositivos son cuestiones fundamentales que deben abordarse [107]. Una gran parte del 

esfuerzo hacia una mayor comercialización de los implantes quirúrgicos radica en controlar 

la etapa de sinterización, que implica el ajuste adecuado de la temperatura y el tiempo 

necesarios para adaptar la conectividad, la porosidad o la densificación requeridas. Es por 

ello la importancia de un estudio cinético del comportamiento de la sinterización de los 

polvos de la aleación Ti-6Al-4V en la presente investigación. De esta manera es importante 

conocer las distintas velocidades de densificación sobre el progreso en la densidad relativa 

que pueden generarse durante todo el ciclo térmico de sinterización, así como los distintos 

comportamientos de contracción, deformación y esfuerzos que pueden ser generados durante 

el procesamiento que puedan afectar al componente final, requiriendo el análisis adecuado 

de las variables en función de los parámetros que pueden intervenir para obtener una 

predicción más acertada y optimizar el proceso para un mejoramiento de los implantes 

quirúrgicos finales que se obtienen. Es por esto, la importancia de predecir la rapidez de 

densificación de cada una de las distintas muestras, ya que adicionalmente como se ha 

mencionado a lo largo del texto de manera general, la densificación de un material específico 

durante la sinterización depende de variables, como la temperatura, el tiempo, la densidad 

inicial, así como el tamaño y la distribución de las partículas [108-110]. Estos datos que se 

aportan pueden ser de gran utilidad en modelos actuales de densificación durante la 

sinterización que no siguen datos experimentales. Así, la rapidez de densificación de las 

muestras durante todo el ciclo térmico de sinterización se estimó a partir de los datos 

obtenidos por dilatometría con la derivada de la densidad relativa calculada con respecto al 

tiempo conforme estas variables progresan y se presenta como una función de la densidad 

relativa durante todo el periodo de calentamiento incluyendo la etapa de sinterización 

isotérmica, esto para las muestras sinterizadas en el rango de la fase α que se muestra en la 

Figura 4.8 y para el caso de la muestras sinterizadas a temperaturas elevadas dentro de la fase 

β se presenta la Figura 4.9, ambas con los tres diferentes tamaños de partícula empleados.  
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En ambos casos, para cada una de las distintas muestras se observa un valor máximo 

al comienzo del sinterizado que inicia de izquierda a derecha, este se considera como punto 

inicial con un valor máximo en la rapidez de densificación que indica la etapa inicial del 

sinterizado isotérmico que incrementa de manera exponencial durante los primeros instantes, 

posteriormente el valor en la rapidez de densificación presenta una disminución a medida 

que la evolución de la densidad relativa continua avanzando, todo esto se ve tanto en la Figura 

4.8 como en la Figura 4.9.  

 

 

Figura 4.8. Rapidez de densificación como una función de la densidad relativa para las muestras sinterizadas a 

temperaturas bajas (900-1000°C), con los tres diferentes rangos de tamaño de distribución de partícula. 
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temperatura de sinterización disminuye, tal como se esperaba, debido a que el radio de 
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a los compactos sinterizados a bajas temperaturas (Figura 4.8), presentan un comportamiento 

similar a los sinterizados a elevadas temperaturas (Figura 4.9).  

 

 

Figura 4.9. Rapidez de densificación como una función de la densidad relativa para las muestras sinterizadas a 

temperaturas elevadas (1150-1260°C), con los tres diferentes tamaños de partícula. 
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sinterizado isotérmico que representa el valor máximo en la rapidez de densificación, con 

una densidad relativa del 84% para 1260°C y del 57% para la temperatura más baja (900°C). 

Durante el sinterizado isotérmico. Si comparamos en conjunto tanto la Figura 4.8 y 4.9, se 

muestra que el valor en la rapidez de densificación es 5 veces más lenta para el menor valor 

en relación al mayor valor que se obtiene, en ambas, es decir, que la rapidez de densificación 

se inhibe hasta un 80% con la variación de las partículas más finas a las más gruesas y de la 

mayor a la menor temperatura de sinterización. El análisis observado tanto en la Figura 4.8 

y en la Figura 4.9 confirma que hay un valor donde el esqueleto rígido está conformado por 

el progreso de la sinterización en la evolución de la densificación de las partículas de la 

aleación Ti-6Al-4V y por lo cual, ya no es posible una mayor densificación de estas. Aquí es 

posible intuir que el comportamiento de densificación cambia, debido al tamaño de partículas 

y su forma parece tener un efecto menor. 

 

4.2 Energía de Activación  

Los datos de las Figuras 4.8 y 4.9 fueron usados para estimar la energía de activación (Q) del 

sinterizado de los polvos de la aleación Ti-6Al-4V  a partir de uno de los métodos más 

utilizados; Constant Heating Rate (CHR) [60, 62, 63, 67, 71] que ya fue mencionado y 

explicado anteriormente en la sección 2.4. La energía de activación se calculó para los dos 

rangos de temperatura; en la fase α de 900-1000°C como se muestra en la Figura 4.10 y a 

elevadas de 1150 a 1260°C como se presenta en la Figura 4.11. Partiendo inicialmente de la 

Ec. 2.13 propuesta por Wang y Raj [63] detallada con las distintas variables que la conforman 

en la sección 2.4.1:  

 

 
( )ln ln ln ln

o d Q
T T f A n G

dT RT




 
= − + + −    

 
 

 

Ec. 4.1 

 

Cabe mencionar que está ecuación es utilizada para calcular la energía de activación 

por otro método llamado comúnmente; Temperatura Constante y Velocidad de 

Calentamiento Variable. Como ya fue mencionado este método se utiliza cuando se tienen 

diferentes velocidades de calentamiento a una temperatura de sinterización constante sin 
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tiempo de permanencia (no isotérmico) y para valorarse a la misma densidad, sin embargo, 

una modificación a esta ecuación permite adaptarla al método CHR para obtener resultados 

más acordes según el sistema de estudio que se tenga, para este caso en particular se procedió 

adaptando está ecuación para emplearla con una misma velocidad de calentamiento, siendo 

constante y a diferentes temperaturas de sinterización isotérmica. Esto es válido conociendo 

que 
o

T  es igual al diferencial de la velocidad de la temperatura con respecto al tiempo 
dT

dt
, 

sustituyendo este valor en la Ec. 2.3, tendríamos: 
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Ec. 4.2 

 

Aquí el sinterizado es evaluado a temperatura constante para obtener la Ec. 4.2. Esto 

elimina el diferencial de la temperatura dejando sólo el cambio de la densidad como una 

función del tiempo: 
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Ec. 4.3 

 

Los términos del lado derecho de la Ec. 4.3 involucran el crecimiento de grano que 

se consideran despreciables debido a que el tamaño de partícula y la densidad relativa a la 

cual se realizaron los análisis no son significativos para el crecimiento de grano. Por lo tanto, 

la energía de activación se calculó midiendo la velocidad de densificación alcanzada a una 

densidad relativa dada para diferentes temperaturas de sinterización (Ec. 4.3).  

 

La Figura 4.10 muestra un gráfico de Arrhenius para las muestras sinterizadas entre 

900 y 1000°C y la Figura 4.11 entre 1150 a 1260°C. Para calcular el valor de Q se realiza 

una regresión lineal, y el valor de la pendiente de los puntos corresponde a Q/R, donde el 

valor de Q se obtiene conociendo el valor de la constante universal de los gases R igual a 

8.314 J/mol.  
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Figura 4.10. Gráfico de Arrhenius del logaritmo natural de la velocidad de densificación por la temperatura de 

sinterización como una función del inverso de la temperatura, para las muestras sinterizadas a bajas 

temperaturas. 
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para polvos más pequeños. Sin embargo, este valor se estimó para una densidad relativa del 

56%. Esto permite definir que el tamaño de partícula para este caso en particular, no tiene 

una influencia sobre los mecanismos de difusión activos durante esta etapa del sinterizado.  

 

Tabla 4-1. Valores de la energía de activación de la aleación Ti-6Al-4V calculados en el rango de bajas 

temperaturas, para los diferentes tamaños de partícula. 
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La Figura 4.11 muestra que un mayor número de estimaciones de la energía de 

activación fue posible en el rango de temperaturas elevadas de 1150-1260°C, debido a que 

se encontraron más puntos en común entre los valores a una misma densificación relativa 

para los distintos tamaños de partícula. Los valores de Q son 225, 247 y 273 kJ-mol-1 para 

densidades relativas desde 0.85 hasta 0.9, véase la Tabla 4-2. Para los polvos intermedios 

(20-45 µm), tres valores de la energía de activación fueron estimados; 304, 220 y 232 kJ-

mol-1 en tres valores de densidad relativa diferentes de 80, 83 y 85%, respectivamente. Para 

los polvos más gruesos solo fue posible determinar un valor de Q (338 kJ-mol-1 al 74% de la 

densidad relativa) con un valor 18% menor en relación a la máxima densidad relativa 

encontrada en la Figura 4.11. 

 

 

Figura 4.11. Gráfico de Arrhenius del logaritmo natural de la velocidad de densificación por la temperatura de 

sinterización como una función del inverso de la temperatura, para las muestras sinterizadas a altas 

temperaturas.  
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de partícula. Mas bien, se encontró un efecto relacionado con la densidad relativa del 

material, lo que depende del tamaño de la partícula y la temperatura de sinterización. Esto 

está intrínsicamente relacionado con el crecimiento de los cuellos y la configuración local de 

las partículas. 

 

Tabla 4-2. Valores de la energía de activación de la aleación Ti-6Al-4V calculados en el rango de temperaturas 

elevadas, para los diferentes tamaños de partícula. 

Rango de 

Temperaturas 

Tamaño de Partícula 

(µm) 

Densidad Relativa Q (kJ/mol) 

 

 

1150-1260°C 

(Fase β de la aleación 

Ti-6Al-4V) 

0-20 85 % 225 ± 5 kJ-mol-1 

0-20 88 % 247 ± 4 kJ-mol-1 

0-20 90 % 273 ± 5 kJ-mol-1 

20-45 80 % 304 ± 16 kJ-mol-1 

20-45 83 % 220 ± 1 kJ-mol-1 

20-45 85 % 232 ± 5 kJ-mol-1 

45-75 74 % 338 ± 1 kJ-mol-1 

 

De los valores de energía de activación encontrados tanto para el rango alfa como 

para la fase beta, se encontraron valores que van desde 225 kJ-mol-1 para los polvos más 

finos sinterizados a elevadas temperaturas determinado a una densidad relativa del 85%, 

hasta un valor máximo de Q= 343 kJ-mol-1 para los polvos más gruesos sinterizados a bajas 

temperaturas y determinado a una densidad relativa del 56%. Diferentes autores han 

informado que el mecanismo predominante de las fases α y β es el de difusión de red (lattice 

self-diffusion) con un rango de valores que van desde 131 hasta 328 kJ-mol-1 [57, 71, 97, 

113-118]. En el rango de la fase β se encontró un valor de Q= 225 kJ-mol-1 para los polvos 

más finos determinado con una densidad relativa del 85%, esto resultó semejante para una 

densidad del 83% pero con los polvos intermedios en el mismo rango de temperaturas con 

Q= 220 kJ-mol-1, ambos valores mostrados en la Tabla 4-2 pueden compararse con un valor 

reportado por Panigrahi [71] en el rango β para el titanio. Si se realiza una comparación 

únicamente del valor más bajo encontrado para Q= 225 kJ-mol-1 se encuentra que este valor 

es 39% mayor al reportado para el mecanismo dislocation-pipe difusión por Sundaresan y 

col. [119] para polvos de titanio sinterizados en un rango de temperaturas de 927-1310°C con 

un tamaño de partícula de 150 µm. Robertson y Shaffer [117] también estimaron la energía 

de activación de los polvos Ti-6Al-4V con una distribución de tamaño de partícula de 90-

106 µm y encontraron un valor de 290 kJ-mol-1 concluyendo que difusión en red (lattice self-
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diffusion) es el mecanismo predominante. Xu y Nash [18] estimaron la energía de activación 

de los polvos de Ti-6Al-4V para diferentes valores de densidad relativa, y encontraron 

valores similares a los encontrado aquí, sin embrago concluyeron que difusión en red es el 

mecanismo de sinterización de difusión predominante. Sin embargo, el rango de valores es 

relativamente amplio e incluye valores de Q que podrían asociarse con mecanismos de 

difusión de límite de volumen o de grano. Se observa que Q reduce su valor a medida que 

aumenta la densidad relativa, por ejemplo; se obtienen valores de Q superiores a 300 kJ-mol-

1 para densidades relativas inferiores al 80% independientemente del tamaño y/o la 

temperatura de sinterización. Los valores de Q entre 220 y 240 kJ-mol-1 se estiman para 

densidades relativas del 80 al 90%. A densidades superiores al 90% hay un aumento de Q de 

273 kJ-mol-1. Esto podría indicar la división de las etapas de sinterización como se sugiere 

en los diagramas de sinterización construidos por Swinkels y Ashby [120]. Esto también 

sugiere que la microestructura local existente afecta la relación entre el tamaño de cuello y 

el tamaño de partícula, que controla la redistribución de la masa durante la sinterización. Así, 

el valor de la densidad relativa, indica de manera indirecta que el tamaño de cuello formado 

en los contactos entre las partículas, el cual para seguir creciendo en la etapa final del 

sinterizado requiere la movilidad de los límites de grano, lo que genera un crecimiento de 

grano [57, 82, 101, 112, 121], esto se da principalmente a partir del 90% de la densidad 

relativa, pero puede iniciar un poco antes en función del tamaño de partícula.  

 

Por lo tanto, en base a los valores obtenidos de la energía de activación, se concluye 

que la primera etapa se presenta hasta un 80% de la densidad relativa y está controlada por 

el mecanismo de difusión en volumen. La etapa intermedia es controlada por el mecanismo 

de difusión del límite de grano. Esta etapa finaliza aproximadamente al 90% de densidad 

relativa. La última etapa está controlada por el mecanismo de difusión en red. El cambio en 

el mecanismo del límite de grano a la difusión en la red alrededor de la densidad relativa del 

90% se encontró para las partículas de alúmina sinterizada con un tamaño promedio de 3 µm 

[122]. Este valor también se encontró para partículas de plata de 10 µm [120] y partículas de 

acero inoxidable [123]. 
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4.3 Caracterización microestructural 

Todos los análisis correspondientes a la caracterización microestructural de las diferentes 

muestras sinterizadas con los tres diferentes tamaños de partícula, así como con las distintas 

temperaturas de sinterización se muestran en la Figura 4.12 a la Figura 4.17. Para cada 

muestra se presentan dos imágenes; una a menor y otra a mayor amplificación, de 250x y 

2000x, respectivamente. Esto con la finalidad de tener una mejor apreciación de aspectos 

específicos con una visión más detallada en alguna zona de interés para contrastar aspectos 

que pueden ser considerados relevantes en la muestra sinterizada, como puede ser la 

formación de la fase β en la matriz de la fase α del Ti  [66, 86, 124-126], la cual se distingue 

en todas las muestras señaladas con la formación de líneas delgadas y alargadas como 

pequeñas hebras. Esto último puede notarse con una amplificación que resulta ser 8 veces 

mayor. Todo esto, a excepción de la Figura 4.16, aquí estas magnificaciones no fueron 

utilizadas para las muestras sinterizadas con los polvos más gruesos en el rango de 

temperaturas elevadas. Para estas muestras sinterizadas en particular, una magnificación de 

200x y 500x fue empleada, ya que los polvos gruesos representan mayor tamaño en relación 

a los otros, por esta razón una menor amplificación fue requerida para tener una observación 

adecuada. En cambio, para las muestras sinterizadas a bajas temperaturas con los polvos 

gruesos, debido a la baja densificación que se obtuvo en las muestras, no fue requerido un 

panorama de una visión con grandes detalles, por lo que al igual que con los polvos finos e 

intermedios, las imágenes de MEB para estas muestras se presentan con las mismas 

amplificaciones en la Figura 4.17. 

Las muestras sinterizadas en el rango de temperaturas elevadas con un rango de 

tamaño de distribución de partícula inferior a 20 µm se presenta en la Figura 4.12. La muestra 

sinterizada a 1260°C se observa en la Figura 4.12(a) para este tamaño de partícula, en este 

caso, la presencia de la fase β es más clara y visible en la imagen de la Figura 4.12(b), con 

una amplificación 8 veces mayor en relación a la Figura 4.12(a) vista con una amplificación 

de 250x.  La Figura 4.12(a), muestra una gran densificación con pequeñas porosidades 

residuales lo que corrobora el 96% del valor de la densidad relativa medida por dilatometría 

y analizada en la sección 4.1. Cabe mencionar que este valor resultó ser 3.7% menor en 

comparación al obtenido por Guo y col. [76] quienes por metalurgia de polvos sinterizaron  

partículas esféricas de Ti-6Al-4V con un tamaño 15 veces mayor en relación a los polvos 
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más finos que se utilizaron en esta parte del trabajo, y con la diferencia que se sinterizaron 

en un rango de temperaturas de 800-940°C aplicando una presión de 40-12 MPa durante su 

sinterización, con lo cual lograron obtener una mayor densificación. Comparando esta 

muestra con los compactos sinterizados a 1200°C y 1150°C con el mismo tamaño de de 

partícula (véase la Figura 4.12(c-d) y la Figura 4.12(e-f), respectivamente) puede observarse 

un incremento en la porosidad residual para estas muestras, teniendo un valor menor de este 

parámetro en la muestra sinterizada a 1260°C, lo que resulta ser consistente con los resultados 

obtenidos ya discutidos de dilatometría y con lo expresado por diferentes autores que 

argumentan que el tamaño de partícula y la temperatura de sinterización juegan un rol 

fundamental durante el sinterizado, lo que fue mencionado también anteriormente. Algo 

relevante, es que también se puede observar que los poros encontrados son redondeados y 

aparentemente aislados, lo que indica que el sinterizado se encontraba en la etapa final. 

La microestructura de los polvos inferiores a 20 µm sinterizados a 1200°C se 

muestran en la Figura 4.12(c-d). Porosidades bajas son evidentes en la Figura 4.12(c), aunque 

no parece existir una gran diferencia con respecto a la Figura 4.12(a), lo que es entendible 

puesto que la diferencia en fracción de poros es del 2%. La fase beta solo es visible con 

aumentos mayores como se ve en la Figura 4.12(d), la cual se encuentra rodeada por la fase 

alfa. Se puede considerar que la forma lamelar de la fase β es similar en ambas muestras 

sinterizadas a 1260 y 1200°C. Únicamente se observa un poco de mayor porosidad en la 

Figura 4.12(e) en comparación a la Figura 4.12(c) debido a una menor temperatura de 

sinterización utilizada. Sin embargo, la presencia de la fase β también resulta evidente a la 

temperatura de 1150°C como se observa en la Figura 4.12(f), que corresponde a la 

temperatura más baja que se empleó en el rango de temperaturas altas.  
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Figura 4.12. Imágenes electrónicas de barrido de las muestras de la aleación Ti-6Al-4V con un tamaño de 

partícula inferior a 20 µm, sinterizadas a temperaturas elevadas; (a-b) 1260°C, (c-d) 1200°C y (e-f) 1150°C. 

 

Las muestras sinterizadas en el rango de temperaturas bajas con los polvos más finos 

se presentan en la Figura 4.13, donde una menor densificación en comparación a las muestras 

sinterizadas a temperaturas elevadas, para el mismo tamaño de partícula es evidente. En este 

caso el retraso en la densificación se corrobora con los resultados obtenidos en dilatometría, 
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debido al efecto de la temperatura. Para este tamaño de partícula la formación de los cuellos 

como los contactos interpartículares de los polvos de la aleación resultan más notorios y 

visibles como se observa en la Figura 4.13(f) que corresponde a la muestra sinterizada a 

900°C. En base a esta referencia la menor porosidad remanente se puede observar en la 

Figura 4.13(b) para la muestra sinterizada a 1000°C, para este tamaño de polvos, donde 

incluso a mayores amplificaciones, no es visible la fase β del titanio, porque, la 

transformación de la estructura cubica centrada en el cuerpo (bcc) se encuentra por encima 

de este rango de temperatura [127, 128]. De la misma manera, es obvio que la forma definida 

de la estructura β era de esperarse no apareciera en las imágenes de MEB de las muestras 

sinterizadas a una menor temperatura de 950 y 900°C como se aprecia en las Figuras 4.13 

(c) y 4.13 (e), respectivamente. Al resultar evidente la usencia de la transformación bcc del 

Ti es obvio que ni a mayores amplificaciones, para estas mismas temperaturas la 

microestructura típica de líneas delgadas y alargadas de la fase β pueda verse, lo que se 

confirma en la Figuras 4.13(d) y 4.13(f) con amplificaciones en las imágenes obtenidas a 

2000x, respectivamente. Comparando entre sí todas estas imágenes podría notarse una 

contradicción en lo mencionado anteriormente, al observar cuidadosamente las Figuras 4.13 

(a) y 4.13 (c) ya que a simple vista se observa mayor porosidad en la muestra sinterizada a 

1000°C en relación a la muestra sinterizada a 950°C, respectivamente. Esto se debe a la zona 

sobre la cual se tomaron las imágenes, para hacer resaltar la forma de las partículas, así como 

los contactos entre las partículas debido a la baja densificación, con una menor amplificación 

para obtener una vista con un panorama más amplio y general. Ya que si comparamos ambas 

muestras con la mayor amplificación con las que las imágenes se presentan, el progreso del 

sinterizado en relación a la densificación es mayor en la muestra sinterizada a 1000°C como 

puede observarse en la Figura 4.13(b) en comparación a la Figura 4.13(d) que corresponde a 

la muestra sinterizada a 950°C donde una menor densificación con una forma más definida 

de las partículas se observa, siendo congruente lo mencionado. Así mismo, esto se puede 

constatar al observar la Figura 4.13(f) con la mayor porosidad e incluso un menor número de 

cuellos interparticulares formados con tamaños más pequeños, observado menor 

densificación conforme la temperatura de sinterización empleada fue menor. 
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Figura 4.13. Imágenes electrónicas de barrido de las muestras de la aleación Ti-6Al-4V con un tamaño de 

partícula inferior a 20 µm, sinterizadas a temperaturas bajas; (a-b) 1000°C, (c-d) 950°C y (e-f) 900°C.  

 

Ya que para este rango de temperaturas bajas, la Figura 4.13 constata una mayor 

densificación de los polvos de la aleación Ti-6Al-4V, debido a la mayor temperatura para 

este rango, donde se puede observar una partícula que es embebida por otras con tamaños de 

cuellos interpartículares más grandes en comparación a la Figura 4.13(f) donde se observa 

mayor porosidad se observa. 
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La Figura 4.14(a-b) muestra la máxima densificación alcanzada para las muestras con 

un tamaño de partícula de 20 a 45 µm. Aquí se observa una mayor porosidad en comparación 

a la Figura 4.12(a-b) para la misma temperatura de sinterización, pero donde se utilizaron las 

partículas de polvos más finas. En la Figura 4.14(b) la presencia de la fase β sobre la matriz 

de la fase alfa puede distinguirse, así como algunos aspectos de porosidades y la formación 

de un cuello entre dos partículas que se aprecia a mayor detalle en relación a la Figura 4.14(a) 

debido a la amplificación de la imagen obtenida por MEB. Las muestras sinterizadas a 

1200°C para el mismo tamaño de partícula, de los polvos intermedios, se muestran en la 

Figura 4.14(c-d) y sinterizadas a 1150°C se presentan en la Figura 4.14(e-f). Al observar las 

imágenes correspondientes a los polvos intermedios, de la misma manera que en las imágenes 

previamente mencionadas en la caracterización por MEB, se ve claramente un retraso en la 

densificación que resulta obvio. El cual es mayor para las muestras sinterizadas entre 1150 y 

1200°C, ya que son mayores poros y de mayor tamaño los que pueden observarse en la Figura 

4.14(e) en comparación con la Figura 4.14(a). Sin embargo la estructura de la fase β es 

evidente tanto para la muestra sinterizada a 1260 °C como a 1150°C, siendo más perceptibles 

a la vista en la Figura 4.13(c) y la Figura 4.13(f), respectivamente. Para este tamaño de 

partículas en el rango de temperaturas elevadas la menor densificación corresponde a la 

muestra sinterizada a una temperatura de 1150°C como puede verse en la Figura 4.14(e) 

donde se observa un mayor número de contactos interpartículares, así como un crecimiento 

parcial de los cuellos formados. Esto es contrario a lo que puede verse en la Figura 4.14(c) 

donde también pueden apreciarse contactos interpartículares pero en menor proporción 

debido a una mayor densificación que permite ver menor gradiente de porosidad con la 

formación de un número mayor de cuellos interpartículares, donde claramente puede 

apreciarse la forma esférica y proporcional a la partícula en la Figura 4.14(d). 
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Figura 4.14. Imágenes electrónicas de barrido de las muestras de la aleación Ti-6Al-4V con un tamaño de 

partícula entre 20 y 45 µm, sinterizadas a temperaturas elevadas; (a-b) 1260°C, (c-d) 1200°C y (e-f) 1150°C.  

 

Para este mismo tamaño de partícula, correspondiente a los polvos intermedios de la 

aleación Ti-6Al-4V, pero con el rango de temperaturas bajas, es decir, por debajo del cambio 

de transición de la fase beta, se presentan las muestras en la Figura 4.15. Comparando el 

rango de temperaturas bajo, pero diferente tamaño de partícula, para este caso, una mayor 

porosidad puede observarse en comparación a las muestras de la Figura 4.13 debido al efecto 

del tamaño de los polvos utilizados. En la Figura 4.15 para las distintas muestras puede 
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observarse, en todos los casos la forma casi esférica de las partículas que es totalmente 

perceptible debido al retraso de la densificación, lo que indica que no se llegó a la 

culminación del sinterizado en su etapa intermedia [129]. 

 

     

     

     

Figura 4.15. Imágenes electrónicas de barrido de las muestras de la aleación Ti-6Al-4V con un tamaño de 

partícula entre 20 y 45 µm, sinterizadas a temperaturas bajas; (a-b) 1000°C, (c-d) 950°C y (e-f) 900°C. 

 

Este efecto es más evidente en la Figura 4.15(e) donde no se aprecia la formación de 

cuellos interpartículares ni contactos entre las partículas, como si fuera una muestra en verde. 
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Sin embargo, a mayores amplificaciones para esta misma muestra que fue sinterizada a 

900°C en una zona determinada puede observarse lo que es el comienzo de la formación de 

cuellos interpartículares entre cuatro partículas, lo que indica claramente que comenzaba la 

difusión entre los átomos [130, 131], esto podría indicar únicamente el inicio de la etapa del 

sinterizado, ya que la densificación y difusión de las partículas no es visible para esta 

temperatura [132, 133]. Pero con una temperatura mayor se tiene una microestructura con 

menor porosidad, como se observa en la Figura 4.15(a) donde a mayores amplificaciones se 

puede apreciar la forma esférica de una partícula que se encuentra embebida entre contactos 

con otras partículas en la Figura 4.15(b). Lo mismo sucede para el compacto sinterizado a 

950°C pero con una mayor porosidad, según lo que se ve en la Figura 4.15(d) donde la 

partícula queda embebida pero con un menor contacto entre las partículas en comparación a 

la muestra de la Figura 4.15(b), ya que una menor porosidad se tiene para la muestra 

sinterizada a 1000°C como se ve en la Figura 4.15(a) en relación a la muestra sinterizada a 

950°C que se observa en la Figura 4.15(c), donde para ambas imágenes se tiene una visión 

general con magnitudes bajas en relación a la Figura 4.15(b) y a la Figura 4.15(d), 

respectivamente.  

 

La evolución de la sinterización de los polvos de la aleación Ti-6Al-4V se ve más 

afectado para el tamaño de partícula entre 45 y 75 µm que corresponde al tamaño grueso de 

polvos, lo que se puede observar claramente en la Figura 4.16 y en la Figura 4.17, en 

comparación a los otros tamaños de partícula empleados y que se muestra en las demás 

Figuras en la caracterización por microscopia electrónica de barrido, descritas anteriormente 

a estas. Todo esto resulta consistente a lo esperado según los resultados analizados al 

interpretar la cinética de sinterización por medio de los ensayos en dilatometría de la sección 

4.2. La Figura 4.16(a) muestra una vista general de la muestra sinterizada a 1260°C, en este 

caso la formación de los cuellos es menos evidente que en todas las imágenes anteriores 

correspondientes a la caracterización microestructural. De modo que la forma de las 

partículas resulta aún más característica en comparación a la Figura 4.14 o incluso en 

comparación a la Figura 4.15, esto debido a la inhibición de los contactos interpartículares 

que generan la formación del cuello y posteriormente el crecimiento consecutivo de este en 

base a la relación del cuello y el diámetro de la partícula [134] que es provocado por el tamaño 
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de partícula que al ser mayor, requiere una mayor cantidad de energía para activar la 

movilidad de los átomos dentro de las partículas para generar la difusión entre las partículas, 

lo que se da con una mayor temperatura o tiempos de permanencia más prolongados [133, 

135-137], para este tamaño. La Figura 4.16(b) permite observar una zona con gran 

densificación, donde una porosidad menor al valor real del 22% podría considerase, sin 

embargo, al observar la muestra desde un panorama más amplio y general se constató la 

densificación relativa alcanzada en un 78%, esto debido a la zona sobre la cual se decidió 

tomar la imagen por MEB para poder apreciar la fase β remante que se encuentra distribuida 

de manera equiaxial sobre la matriz de la fase α [138, 139]. Analizando la formación de la 

fase β, se puede observar que para estas muestras su aparición resulta ser menor aun en el 

rango de temperaturas elevadas, lo que se aprecia en la Figura 4.16(b) si se compara con la 

Figura 4.12(b) y con las Figuras 4.14(a) y 4.14 Figura 4.14(c) donde las líneas delgadas 

características de la estructura bcc del Ti son más notorias. En referencia a estas muestras 

sinterizadas con los polvos gruesos y en el rango de temperaturas elevadas se encuentra que 

la menor densificación se obtuvo para la muestra sinterizada a 1150°C como se observa en 

la Figura 4.16 (e-f). Un comportamiento tanto similar puede verse en la Figura 4.16(c-d) para 

la muestra sinterizada a 1200°C, esto debido que los valores de densidad relativa final para 

ambas muestras son semejantes entre sí, que corresponden al 75.89% y al 76.67%, 

respectivamente. Algo interesante que puede verse en la Figura 4.16(d) y en la Figura 4.16(f) 

es que la presencia de la fase β al parecer no es visible como lo es en todas las demás muestras 

sinterizadas a elevadas temperaturas tanto para los polvos finos como los intermedios, ya que 

en la Figura 4.16(b) apenas puede distinguirse. En referencia a estas muestras podía sugerirse 

obtener imágenes con mayores amplificaciones que posiblemente permitan distinguir e 

identificar de la misma manera que en las demás muestras sinterizadas a temperaturas altas 

el aspecto característico de la fase β en forma de agujas o hebras de líneas delgadas. 
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Figura 4.16. Imágenes electrónicas de barrido de las muestras de la aleación Ti-6Al-4V con un tamaño de 

partícula entre 45 y 75 µm, sinterizadas a temperaturas elevadas; (a-b) 1260°C, (c-d) 1200°C y (e-f) 1150°C. 

 

Ahora bien, si se analizan todas las muestras entre sí, se puede concluir que el mayor 

retraso en la densificación se observa en las muestras sinterizadas en el rango de temperaturas 

bajas de 900-1000°C con los polvos más gruesos (45-75 µm) siendo más perjudicial el 

progreso en la densificación, lo que perjudica e inhibe el avance del sinterizado 

permaneciendo en una etapa inicial, como se observa en la Figura 4.17. Aquí la forma 

esférica de las partículas de los polvos de la aleación Ti-6Al-4V se aprecia claramente como 
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si estos polvos únicamente tuvieran un contacto inicial, depositados o esparcidos, es decir, 

como si fuera una muestra compactada en verde, ya que la forma esférica de las partículas de 

los polvos se observa claramente. Esto se refleja para estas muestras con valores mayores en 

la porosidad que varían entre 39 y el 42%. Podría ser más evidente y claro de ver, si se 

comparan estas muestras que se ven en la Figura 4.17, con las muestras presentadas en la 

Figura 4.12 que corresponden a las muestras con la menor porosidad, donde la forma esférica 

de las partículas no se aprecia debido al progreso de una densificación máxima en 

comparación a la mínima obtenida. Esto refleja  el 42% máximo de porosidad que se obtuvo 

que corresponde a la muestra de la Figura 4.17(e-f), donde para estas muestras en específico 

la mayor densificación es del 61% que se observa en la Figura 4.17(a-b). Para esta muestra 

es posible ver algunas partes de mayor densificación en relación a otras partes de la misma 

muestra como se ve en la Figura 4.17(a) con un grupo de partículas enlazadas entre si con 

escasas zonas de unión atómica dando origen a la formación de solo algunos límites de granos 

entre estas partículas con crecimientos muy reducidos de los pocos cuellos formados entre 

las partículas. Esto puede verse mejor en la Figura 4.17 con una partícula rodeada por dos 

partículas de mayor tamaño por sus extremos, en un posible contacto interpartícular. Si se 

observa la Figura 4.17(c) podría pensarse que,  la Figura 4.17(e) corresponde a la misma 

muestra debido a que a simple vista parecen ser muy semejantes, lo que es congruente ya que 

la muestra sinterizada a 950°C con un tamaño de partícula grueso presenta un valor en la 

densidad relativa alcanzado del 59% en relación a la muestra sinterizada a 900°C con un 

valor practicante igual que corresponde al 58% en la densidad relativa final alcanzada, todo 

esto para los polvos gruesos. 

Según lo que se aprecia en las Figuras 4.17(c) y 4.17(e) pareciera ser que las partículas 

de la aleación no se encuentran sinterizadas, como si la masa de los polvos únicamente 

estuviera depositada, tal como se mencionó previamente. Pero la Figura 4.17(d) permite ver 

que existe un pequeño contacto entre las partículas esto para la muestra sinterizada a 950°C, 

lo mismo que se observa pero en menor proporción en la Figura 4.17(f) para la muestra 

sinterizada a 900°C que permite analizar, que en este caso, se tienen polvos adheridos 

únicamente entre sí, con una unión interpartícular que resulta ser débil.  

 



 Instituto de Investigación en Metalurgia y Materiales | UMSNH                             Capítulo IV Sistema Denso 

 

98 M. C. José Luis Cabezas Villa 

     

     

     

Figura 4.17. Imágenes electrónicas de barrido de las muestras de la aleación Ti-6Al-4V con un tamaño de 

partícula entre 45 y 75 µm, sinterizadas a temperaturas bajas; (a-b) 1000°C, (c-d) 950°C y (e-f) 900°C. 

 

4.4 Difracción de rayos X 

El análisis de difracción de rayos X para las muestras sinterizadas a diferentes temperaturas 

y con distinto tamaño de partícula se muestran de las Figuras 4.18 a la 4.20, como un 

complemento adicional a la caracterización por MEB para la determinación de la estructura 

cristalina final de las fases α y β (hexagonal compacta y cubica centrada en el cuerpo, 

respectivamente) del titanio. 
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Figura 4.18. Patrones de difracción de rayos X de las muestras sinterizadas a las diferentes temperaturas con 

un rango de tamaño de distribución de partícula inferior a 20 µm.  

 

El patrón de difracción de rayos X de las muestras con un rango de tamaño de 

distribución inferior a 20 µm se presenta en la Figura 4.18, se pueden observar los picos 

característicos de la fase alfa del Titanio, lo mismo para las muestras con el rango de tamaño 

de distribución de partícula entre 20 y 45 como se aprecia en la Figura 4.19, esta fase resulta 

característica en las muestras sinterizadas a bajas temperaturas (<1150°C) para los tres 

diferentes rangos de tamaño de distribución de partícula, como ocurre también con los polvos 

gruesos entre 45 y 75 µm, tal como se ve en el patrón de difracción en la Figura 4.20. 
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Figura 4.19. Patrones de difracción de rayos X de las muestras sinterizadas a las diferentes temperaturas con 

un rango de tamaño de distribución de partícula entre 20 y 45 µm.  

 

Sin embargo, las dos fases se encuentran en todas las muestras sinterizadas a 

temperaturas elevadas (rango ≥ 1150 C). La fase β es característica de este rango de 

temperaturas, algo que no se distingue con la misma facilidad en las muestras sinterizadas a 

1150°C y 1200°C con un rango de tamaño de distribución de partícula entre 45 y 75 µm, 

correspondiente a los polvos gruesos, esto por medio del análisis de microscopía electrónica 

de barrido. Así mismo para los tres distintos rangos de tamaño de distribución de partícula 

se puede observar en los distintos patrones de difracción de rayos X adquiridos, que en 

ninguna de las muestras sinterizadas a bajas temperaturas (≤ 1000°C) se tiene la presencia de 

la estructura cristalina bcc de la fase β del Ti. Estas fases según sea el caso, se encuentran 
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presentes después de la sinterización y por encima de la temperatura de transición de α a la 

fase β transus [140-143], debido al efecto de la temperatura y el tamaño de partícula utilizado. 

Que para este caso en específico se encontró que el cambio de transición de la estructura hccp 

a la bcc en los polvos de la aleación Ti-6Al-4V se da por encima de los 1093°C según el 

análisis dilatométrico realizado en función de los experimentos obtenidos [140]. 

 

 

Figura 4.20. Patrones de difracción de rayos X de las muestras sinterizadas a las diferentes temperaturas con 

un rango de tamaño de distribución de partícula entre 45 y 75 µm.  

 

Por lo que, los picos característicos de la fase β únicamente pueden apreciarse en las 

Figuras de los patrones de difracción presentados en las muestras sinterizadas en el rango de 

temperaturas elevadas, que por consiguiente se han denotado como temperaturas en el rango 



 Instituto de Investigación en Metalurgia y Materiales | UMSNH                             Capítulo IV Sistema Denso 

 

102 M. C. José Luis Cabezas Villa 

de la fase β a las muestras sinterizadas entre 1150-1260°C y a las muestras sinterizadas a 

bajas temperaturas como dentro del rango de la fase α entre 900-1000°C. Es importante 

mencionar que la fase β que se logra distinguir tanto en los patrones de difracción como en 

las imágenes por MEB previamente mostrados corresponde a una estructura de la fase β 

remanente [144], es decir, parte de la microestructura cristalina que no transformó en su 

totalidad en α durante el enfriamiento. Ya que durante la sinterización y al sobrepasar la 

temperatura de transición que se determinó en 1093°C se tiene un cambio de volumen en la 

estructura cristalina del material, pero posteriormente en el enfriamiento se vuelve a tener un 

cambio reversible de una estructura bcc a una hcp [145]. Debido a que se tiene un 

enfriamiento lento que no se controla, es que al final se logra formar una microestructura de 

α + β remanente; esta es la fase beta que no alcanzó a transformar en su totalidad a la fase α 

[146]. Lo que corrobora la presencia de ambas fases en las imágenes de MEB y que es 

afirmado de la misma manera en los patrones de difracción de rayos X de las muestras 

sinterizadas a temperaturas elevadas.  

 

En la Tabla 4-3 se muestran los valores correspondientes a los picos de la aleación 

Ti-6Al-4V. Se puede observar en la Tabla 4-3, que los picos característicos de la fase β se 

encuentran con un valor de 2θ alrededor de 39  y 71 , que se encuentra presente para las 

distintas muestras sinterizadas a temperaturas elevadas, sin embargo, a temperaturas bajas, 

la fase α es la que se encuentra presente. El análisis de difracción de rayos X, resultó de 

importancia en la presente investigación, ya que permitió tener una visión clara del cambio 

de la estructura cristalina hexagonal compacta de la fase α a la cúbica centrada en el cuerpo 

de la fase β de la aleación, determinando el rango de temperaturas de trabajo de una u otra 

fase en los polvos de la aleación Ti-6Al-4V sinterizados. Se comprobó que la fase β aún 

después del sinterizado permanece de manera remanente y no regresa completamente a la 

fase α, quedando distribuida en forma lamelar sobre la matriz de α [147-149], tal como se 

observa en las imágenes obtenidas por MEB para las distintas muestras. 

 

Por último, se puede mencionar que no se obtuvo la formación de la fase β a bajas 

temperaturas que era algo se pretendía lograr, para comparar las características asociadas al 
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comportamiento mecánico de la aleación de Ti-6Al-4V, para cuando se tiene la fase β en 

relación a la fase α. 

 

Tabla 4-3. Datos de difracción de rayos X para las muestras sinterizadas de la aleación Ti-6Al-4V [150-152]. 

2θ (grados) d (nm) I hkl-α hkl-β 

35.40 0.2536 100 100  

38.50 0.2338 12 002  

39.45 0.2284 18  110 

40.45 0.2230 78 101  

53.30 0.1719 2 102  

57.00 0.1614 1  200 

63.55 0.1464 2 110  

71.00 0.1328 2 103 211 

74.90 0.1268 7 200  

76.80 0.1241 3 112  

78.10 0.1224 21 201  

82.50 0.1169 1 004 220 

84.95 0.1141 1 202  

87.50 0.1114 2 104  

 

4.5 Evaluación de propiedades mecánicas  

4.5.1 Microdureza 

Con la finalidad de evaluar el progreso de la sinterización entre las partículas de la aleación 

Ti-6Al-4V en la matriz, se realizaron mediciones de microdureza en escala Vickers, sobre la 

superficie pulida y paralela a la otra cara, en la matriz con una carga de 500 gramos, las 

mediciones fueron realizadas sobre los cuellos interpartículares, para tener un valor que 

represente solamente la unión interpartícular durante el sinterizado. El promedio de estos 

valores como una función de la temperatura de sinterización se presentan en la Figura 4.21, 

adicionalmente como una función de la densidad relativa en la Figura 4.22. Se incluyen todos 

los valores para las muestras sinterizadas con los polvos más finos, en el caso de los polvos 

intermedios se excluye la temperatura de 900°C y para los polvos más gruesos solo se 

reportan los valores de la muestras sinterizadas a temperaturas elevadas; sin incluir las 
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temperaturas de 900-1000°C, esto debido a que no fue posible realizar identaciones para 

obtener las mediciones de microdureza como consecuencia de la baja densificación de las 

muestras sinterizadas,  por el efecto del rango del tamaño de distribución de partícula y de la 

temperatura de sinterización. La ausencia de la formación de los cuellos interpartículares fue 

evidente, tal como se presentó previamente en el análisis de las imágenes obtenidas por MEB, 

donde se ve la forma casi esférica de las partículas de los polvos de la aleación Ti-6Al-4V y 

donde únicamente la adhesión entre ellas es visible, afectando las mediciones de la dureza, 

como se muestra en las Figuras 4.15 y 4.17, respectivamente  

Como se observa en la Figura 4.21 se encontró que los valores de la microdureza 

aumentan hasta llegar a un valor máximo para las muestras sinterizadas a 1260°C para los 

diferentes rangos de tamaño de distribución de partícula. Por lo que, el efecto de la 

temperatura es evidente conforme esta disminuye, de la misma manera que conforme el 

tamaño de partícula incrementa. El mismo efecto que se encontró en el análisis de resultados 

de dilatometría discutidos en la sección 4.1. El valor máximo de microdureza que se obtuvo 

y se puede apreciar claramente en la Figura 4.21 fue de 353 Hv que corresponde a la muestra 

sinterizada a la mayor temperatura (1260°C) y con el tamaño de partícula más fino (0-20 µm) 

que resulta ser casi cuatro veces mayor que el obtenido para el valor más bajo que se obtuvo 

y se presenta en la Figura 4.21 con un valor de 89 Hv para la muestra sinterizada a la 

temperatura de 950°C con el tamaño de partículas de polvos intermedios, esto representan 

una diminución de la dureza del 75%. Este valor máximo que se obtuvo es semejante al 

obtenido por Yan y col. [106] quienes determinaron un valor de 354 Hv para una muestra de 

polvos de la aleación Ti-6Al-4V con un tamaño de partícula de 44 µm con un temperatura de 

sinterización semejante. También son similares a los valores reportados por Chavez y col. 

[95] para polvos con una distribución de tamaño inferior a 45 µm sinterizados entre 1200 y 

1400°C.  Sin embargo, estos valores son ligeramente menores que los reportados por Khan 

y col. [153] que sinterizaron polvos pre aleados de la aleación Ti-6Al-4V (<20 µm) a una 

temperatura de 1300°C, con valores de microdureza de 364 a 483 Hv. Lo que se observa en 

la Figura 4.21 es que los valores obtenidos disminuyen a medida que el tamaño de partícula 

aumenta para la misma temperatura, de esta manera, se analiza que el tamaño de las partículas 

también presenta un papel importante que ayudan a mejorar las propiedades de dureza y con 
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ello la resistencia en la matriz, siendo más perjudícales las de mayor tamaño, lo que se puede 

observar en la Figura 4.21. 

 

 

Figura 4.21. Valores de microdureza como una función de la temperatura de sinterización para los diferentes 

rangos de tamaño de distribución de partícula según se especifique. 

 

Esto podría explicarse principalmente porque la densidad relativa alcanzada por los 

polvos más gruesos es menor que la obtenida con los más pequeños. Es importante mencionar 

que, por lo tanto, el incremento en la densidad relativa de las muestras está íntimamente 

asociado con la temperatura de sinterización, véase la Figura 4.7. Esto es acorde a los 

resultados obtenidos por Bolzoni [94] que mencionan que los valores de microdureza en 

polvos de la aleación Ti-6Al-4V sinterizados siguen la misma tendencia que la evolución de 

la densidad relativa y que estos aumentan continuamente con el incremento de la temperatura. 

 

A partir de lo concluido anteriormente, se analizan los resultados de los valores 

obtenidos de la microdureza para las muestras sinterizadas a partir de polvos de la aleación 

Ti-6Al-4V como una función de la densidad relativa, que se presentan en la Figura 4.22 de 
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la misma manera que en la Figura anterior para los diferentes tamaños de partícula y 

temperaturas de sinterización utilizadas en las muestras. En este caso, se puede observar el 

incremento evidente de los valores de la microdureza de las muestras que se obtuvieron 

conforme la porosidad residual disminuye por efecto de la temperatura de sinterización o el 

tamaño de la partícula. La Figura 4.22 muestra los valores promedio de la microdureza que 

aumentan en función de la densidad relativa y se puede observar un comportamiento lineal, 

donde la microdureza aumenta tanto como la densidad relativa. En la Figura 4.22 puede 

observarse que el valor más elevado de la microdureza corresponde a la muestra con un valor 

en la densidad relativa del 96 %, lo que concuerda con la Figura 4.21 que corresponde a la 

muestra sinterizada a 1260°C con el tamaño más fino de partícula. Esto también puede 

complementarse con la Figura 4.7 para identificar la muestra en función de la temperatura de 

sinterización con el valor de su densidad relativa. Si una mayor temperatura de sinterización 

está íntimamente ligada al incremento en la densidad relativa, y si los valores de microdureza 

incrementan en función de la temperatura como se observa en la Figura 4.21, es indudable el 

comportamiento de la Figura 4.22 que resulta ser igual pero en función de la densidad 

relativa. Para este caso, el valor más bajo de la microdureza reportado, es muy parecido tanto 

para la muestra con un valor de la densidad relativa del 62% como para la muestra con un 

valor del 61%, que corresponde a los polvos de tamaño intermedio y a los más finos, 

respectivamente. Con un valor de 89.1 Hv para la muestra con 61% de densidad relativa y 

un valor de 98.56 Hv para la muestra con un 38% de porosidad. Es decir, que se podría 

señalar que los valores de microdureza para la misma densidad relativa, pero con diferente 

tamaño de partícula presentan efectos contradictorios. Para densidades más bajas, las 

partículas más pequeñas tienen un valor de la microdureza más alta, mientras tanto, las 

muestras con densidades relativas de alrededor del 90%, muestran valores más altos que para 

los tamaños de partícula intermedios con respecto a los más finos. Esto podría estar asociado 

al tamaño de grano, que probablemente creció durante la sinterización de las partículas más 

finas, como se puede observar en la Figura 4.12 y en la Figura 4.14. Eso hace que la porosidad 

residual tenga una influencia menor que el tamaño de grano, lo que indica que el tamaño de 

partícula también tiene un efecto sobre los valores de la microdureza, ya que el crecimiento 

del cuello resulta ser más prolongado para partículas más pequeñas en relación a partículas 

de mayor tamaño [134, 154, 155]. La Figura 4.22 permite analizar que se tiene un valor de 
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292.67 Hv en la microdureza cuando se tiene un valor de la densidad relativa del 78% que es 

semejante para la muestra que presentan una densidad relativa del 92.785% con un valor en 

la microdureza de 288.75 Hv, con esto se puede notar que los valores de la microdureza en 

las muestras sinterizadas con polvos de la aleación Ti-6Al-4V no solo están influenciados 

por la temperatura de sinterización que está prácticamente ligada con la densidad relativa, 

sino que, el tamaño de partícula de los polvos influye de manera significativa en la 

propiedades mecánicas de microdureza. Por lo tanto, mientras haya un espacio mayor dejado 

entre las partículas donde no existe una unión interpartícular tan fuerte por la inhibición de 

la formación de los cuellos como cuando se tiene una mayor densificación, es que se presenta 

una menor resistencia en los valores de la microdureza final del compacto fabricado, lo que 

confirma lo encontrado en la evaluación de la densificación de las muestras ya discutido. 

 

 

Figura 4.22. Valores de microdureza como una función de la densidad relativa para los diferentes rangos de 

tamaño de distribución de partícula según se especifique.  
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4.5.2 Compresión  

Posterior a la sinterización las muestras fueron preparadas tanto en la superficie inferior como 

en la superior con un acabado plano y pulido a espejo con la finalidad de someterlas a pruebas 

de compresión que se realizaron bajo la norma ASTM D695-02 [156, 157] utilizando una 

máquina de ensayos mecánicos universal Instron serie 1150 a una velocidad de cruceta de 

0.5 mm. min-1 [93]. Las curvas correspondientes a los ensayos de compresión del esfuerzo 

como una función de la deformación para las muestras de la aleación Ti-6Al-4V con las 

distintas temperaturas de sinterización y con los tres diferentes tamaños de partícula se 

muestran de la Figura 4.23 a la Figura 4.25, respectivamente. En todos los ensayos realizados 

el resultado obtenido es evidente, de la misma manera que se ha comentado previamente, con 

la influencia de la temperatura y el tamaño de partícula. Observando que la deformación 

disminuye conforme la temperatura de sinterización es mayor, es decir, que la resistencia a 

la compresión disminuye con la temperatura de sinterización. Por lo que, para todos los casos 

conforme el esfuerzo generado en las muestras se incrementa la deformación resulta ser 

menor. Esto concuerda con la menor densidad relativa alcanzada durante la sinterización. 

Las curvas esfuerzo deformación muestran tres etapas. La primera es un aumento brusco del 

esfuerzo que corresponde al comportamiento elástico lineal. En la segunda etapa, el esfuerzo 

aumenta suavemente sugiriendo deformación plástica. La etapa final muestra una caída del 

esfuerzo que indica una falla en la muestra. 

En la Figura 4.23 se presentan los resultados obtenidos del esfuerzo como una función 

de la deformación para las muestras sinterizadas a las diferentes temperaturas de sinterización 

pero con el tamaño de partícula fino, en este caso, el menor esfuerzo se obtiene para la 

muestra sinterizada a 900°C que presenta la mayor deformación en relación a todas las demás 

muestras sinterizadas con el mismo tamaño de partícula. El esfuerzo que se obtuvo para esta 

muestra corresponde a un valor de aproximadamente 400 MPa que resulta ser tres veces 

menor en relación al valor máximo del esfuerzo de cedencia de 1200 MPa que corresponde 

a la muestra sinterizada a 1260°C y con el tamaño de partícula inferior a 20 µm. Este valor 

que se obtuvo es 5% menor al reportado por Yan y col. [106] quienes sinterizaron polvos de 

la aleación Ti-6Al-4V pero con un tamaño de partícula de los polvos dos veces mayor (44 

µm). Analizando las muestras sinterizadas en el rango de la fase α puede encontrase una 

similitud entre la muestra sinterizada a 900°C y la muestra de 950°C, siendo más notable el 
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cambio en la muestra sinterizada a 1000°C con un valor en el esfuerzo de cedencia de 

alrededor de 600 MPa que presenta un incremento de alrededor del 50% en función del 

esfuerzo obtenido para las dos muestras sinterizadas a las temperaturas más bajas. Si se 

compara este valor del esfuerzo de cedencia que correspondería a la muestra sinterizada en 

el rango más cercano de β-transus durante el incremento de temperatura para las muestras 

sinterizadas en el rango de bajas temperaturas, se observa que este valor resulta ser la mitad 

del valor que se obtiene para la muestra sinterizada a 1260°C con un valor de 1200 MPa. 

 

 

Figura 4.23. Ensayos de compresión representando el esfuerzo como una función de la deformación para las 

muestras sinterizadas con un tamaño de partícula inferior a 20 µm. 

 

Para las muestras con un tamaño de partícula entre 20 y 45 µm y con las diferentes 

temperaturas de sinterización se presenta la Figura 4.24 que muestra el esfuerzo de cedencia 

como una función de la deformación. El mismo comportamiento del incremento del esfuerzo 

en función de la temperatura de sinterización puede apreciarse, en este caso el valor máximo 

del esfuerzo de cedencia que se obtiene es de alrededor de 600 MPa que es casi 10 veces 

mayor comparándolo con el valor más bajo que se obtuvo para la muestra sinterizada a 900°C 
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con un valor del esfuerzo de 62 MPa, esta afectación debido al efecto de la temperatura, que 

equivale a mencionar que el esfuerzo disminuye un 90% de cuando se utiliza la mayor 

temperatura de sinterización en relación a la más baja, para este tamaño de polvos. 

 

 

Figura 4.24. Ensayos de compresión representando el esfuerzo como una función de la deformación para las 

muestras sinterizadas con un tamaño de partícula entre 20 y 45µm. 

 

El valor máximo que se encontró en las muestras con los polvos intermedios resulta 

ser semejante al que se obtuvo con la muestra sinterizada a 1000° pero con el tamaño de 

partícula más fino, lo que puede apreciarse en la Figura 4.23. Si se observan las curvas del 

esfuerzo como una función de la deformación para las muestras sinterizadas a 1260°C y 

1200°C, para este tamaño de partícula se encuentra una semejanza entre los valores con una 

diferencia entre ambas del 17% en relación al valor de la temperatura más elevada. Si se 

observa la muestra sinterizada a 1150°C que corresponde a la temperatura inicial dentro del 

rango de temperaturas elevadas, para este tamaño de partícula el valor en el esfuerzo que se 

obtuvo fue de alrededor de 400 MPa que resulta ser 6.5 veces mayor en relación al valor más 

bajo que corresponde la muestra sinterizada a 900°C. El valor más alto del esfuerzo que se 
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logró para la muestra sinterizada a la mayor temperatura dentro del rango de temperaturas 

bajas fue de alrededor de 130 MPa siendo 52% mayor al valor del esfuerzo que se obtuvo 

para la muestra sinterizada a 900°C.  

 

 Para los polvos de la aleación con un tamaño de partícula entre 45 y 75 µm se presenta 

la Figura 4.25 que muestra el esfuerzo como una función de la deformación para las distintas 

temperaturas de sinterización empleadas, que se obtuvo a partir de los ensayos de 

compresión. Al igual que para los polvos finos e intermedios, para los polvos gruesos el 

comportamiento resulta ser semejante; ya que la deformación incrementa conforme aumenta 

la deformación, excepto para la muestra sinterizada a 1260°C. Sin embargo, el esfuerzo para 

cada muestra resulta ser mayor conforme la temperatura de sinterización empleada en la 

muestra fue mayor. En este caso, el esfuerzo máximo alcanzado para la muestra sinterizada 

a 1260°C fue de 400 MPa que es 10 veces mayor en relación a la temperatura más baja de 

sinterización de 900°C con un valor del esfuerzo de 40 MPa. Como se observa en la Figura 

4.25 el valor del esfuerzo para la muestra sinterizada a 1150°C es de alrededor de 120 MPa, 

mientras que para la muestra sinterizada a 1200°C el valor incrementa un 33% siendo 

alrededor de 180 MPa, esta muestra tiene un valor 2.2 veces menor en relación a la muestra 

sinterizada a la mayor temperatura de sinterización, todo esto comparando para el rango de 

temperaturas de la fase β del Ti. Ahora si se compara el rango de temperaturas bajas para este 

tamaño de partícula se encontró que a 1000°C el valor del esfuerzo resulta ser de alrededor 

de 100 MPa es decir 2.5 veces mayor en relación a la muestra sinterizada a 900°C. Y si se 

compara la muestra sinterizada a 950°C se encuentra un valor en el esfuerzo de 75 MPa lo 

que indica que este valor es 46% mayor en relación a la muestra sinterizada a 900°C. Estas 

comparaciones permiten determinar que los valores del esfuerzo se ven más perjudicados 

con los polvos gruesos ya que los valores que se obtienen son más bajos que para los polvos 

intermedios y los gruesos. Si compara el valor máximo del esfuerzo que se obtiene para las 

muestras con un tamaño grueso de partícula en relación al valor máximo para las muestras 

con un tamaño fino de partícula a la misma temperatura de 1260°C se encontró que el 

esfuerzo resulta ser 3 veces menor con los polvos gruesos en relación a los más finos. Cada 

una de las Figuras del esfuerzo en función de la deformación, previamente explicadas, 
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permiten analizar la influencia que tiene la temperatura de sinterización para cada tamaño de 

partícula empleado. 

 

 

Figura 4.25. Ensayos de compresión representando el esfuerzo como una función de la deformación para las 

muestras sinterizadas con un tamaño de partícula entre 45 y 75µm. 

 

De la misma manera al comprar los valores del esfuerzo a una misma temperatura, 

pero con diferente tamaño de partícula de los polvos de la aleación Ti-6Al-4V un efecto 

desfavorable conforme el tamaño de partícula incrementa es apreciado. Este efecto es más 

notorio al comprar las temperaturas más bajas de sinterización empleadas (900°C) para los 

polvos finos en relación a los polvos gruesos, donde el valor del esfuerzo disminuye 10 veces 

de utilizar los polvos finos en comparación a los polvos gruesos. Esto se debe a que con los 

polvos gruesos se logra obtener una menor densificación durante el sinterizado para una 

misma temperatura. Según lo que especifican algunos autores mencionando que las curvas 

de esfuerzo-deformación medidas a partir de ensayos de compresión están directamente 

ligadas a la cantidad de poros [93, 158, 159].  
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A continuación, para evaluar el efecto del tamaño de partícula y el empaquetamiento 

inicial, se presenta la Figura 4.26 de las curvas del esfuerzo como una función de la 

deformación para diferentes tamaños de partículas sinterizadas a 1260°C y preparadas a partir 

de compresión uniaxial y polvos sueltos. Puede observarse que la resistencia a la compresión 

disminuyo a medida que el tamaño de partícula aumentaba. Esto es lógico porque la densidad 

relativa es más baja también. La Figura 4.26  muestra que la porosidad efectivamente juega 

un papel principal en las propiedades mecánicas de compresión más que el tamaño de 

partícula de los polvos o que el empaquetamiento inicial de las muestras. La fracción en 

volumen de los poros restantes después de la sinterización no aumenta la deformación de las 

muestras, como se ha reportado para muestras con poros grandes formados artificialmente 

[123, 160]. 

 

Figura 4.26. Curvas de los ensayos de compresión del esfuerzo como una función de la deformación, 

representando a las muestras con diferente rango de tamaño de distribución de partícula sinterizadas a 

1260°C. 

 

Para establecer el efecto del tamaño de partícula sobre la resistencia mecánica, los 

valores del módulo de Young (E) y el límite de elasticidad (σyield) se estimaron a partir de las 

cuervas esfuerzo-deformación. Dado que la resistencia mecánica depende en gran medida de 

20-45 µm (0.85) polvos prensados
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la porosidad, los valores de E (Figura 4.27) y σyield (Figura 4.28) se trazan en función de la 

densidad relativa. Se puede observar que los valores de E presentan un comportamiento 

polinómico exponencial conforme incrementa el valor de la densidad relativa, que se 

encuentra asociada a la porosidad de las muestras. Los valores más bajos de E se encuentran 

para los polvos sinterizados con un tamaño de partícula entre 45 y 75 µm, lo que asocia a 

estos con una mayor porosidad. Mientras que los valores más elevados se tienen con los 

polvos más finos. Sin embargo, aunque se tengan diferentes tamaños de polvos puede 

observarse que existen valores semejantes de E independientemente del tamaño de partícula, 

encontrando valores semejantes para un mismo valor de la densidad relativa. Comparando 

los valores de E de las muestras con aproximadamente la misma densidad relativa pero 

preparadas con diferentes tamaños de partículas se indica que los valores son muy cercanos 

lo que puede observarse por ejemplo al 65 y al 85% de la densidad relativa. Todo esto a 

excepción de las muestras con un 75% de densidad relativa, con muestras preparadas con 

polvos finos por debajo de 20 µm y con polvos de tamaño de partícula entre 45 y 75 µm. Con 

este valor de densidad relativa puede observarse que las muestras con los polvos más gruesos 

tienen un valor dos veces más alto que el obtenido para las partículas finas. Esto podría 

deberse a la temperatura de sinterizado usada para obtener la misma densidad relativa. En 

este caso, los polvos más gruesos se sinterizaron a 1260°C, y los polvos más finos estaban 

sinterizados a 1000°C. La temperatura de sinterización probablemente afecte el tamaño de 

los cuellos interpartículares desarrollados durante la sinterización. Esto da como resultado 

una mayor elasticidad de las muestras. Es por ello que al inicio se menciona que la resistencia 

mecánica de los materiales fabricados está en función de la porosidad del material, esto tanto 

para E como para σyield, véase la Figura 4.28. La Figura 4.27 permite ver que se obtuvo un 

rango amplio de valores de E que van desde 3 hasta 85 GPa, aquí se encuentra un rango que 

es similar al del hueso humano [161, 162].  

 

Adicionalmente, en la Figura 4.27 se ha añadido como punto de referencia el valor 

teórico del módulo de Young de la aleación Ti-6Al-4V de 110 GPa (valor del módulo de la 

aleación obtenido por fundición), considerando que tiene el 100% de densificación sin 

ninguna porosidad remanente entre las partículas. Una fracción en volumen del 10% de poros 

puede reducir el valor teórico de E para la aleación por fundición hasta un 50%. Si se 
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comparan los valores más elevados para cada uno de los diferentes tamaños de partícula que 

se emplearon, se encuentra que el módulo cambia de 85 GPa para los polvos finos a un valor 

de 59 GPa para los polvos intermedios y finalmente 44 GPa con los polvos gruesos. Lo que 

permite analizar que el valor más elevado que se obtiene con los polvos finos disminuye casi 

la mitad en relación al valor más elevado de E que se obtuvo para los polvos gruesos, lo que 

representa una reducción del 49%, recordando que es considerando únicamente los valores 

más elevados para cada tamaño de partícula y no todo el rango de valores. 

 

 

Figura 4.27. Propiedades mecánicas de las muestras sinterizadas representando el módulo de Young como 

una función de la densidad relativa. 

 

Los valores del σyield presentados como una función de la densidad relativa en la 

Figura 4.28 permite observar un comportamiento polinómico de estos al igual que con E. Un 

rango amplio del σyield también fue obtenido con valores que van desde 40 hasta 800 MPa. 

De la misma manera, se incluye el valor del límite elástico teórico obtenido por fundición de 

la aleación Ti-6Al-4V con un valor de 930 MPa, esto como punto de referencia a los valores 
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experimentales que se obtuvieron. En este caso, un valor que resulta ser poco mayor al 

considerado por E, con una fracción en volumen del 15% de porosidad para el σyield permite 

observar que el valor teórico del σyield puede reducirse hasta un 50%. El valor más elevado 

del σyield que se obtuvo en las muestras es de 867 MPa que corresponde a la muestra 

sinterizada a 1260°C con el tamaño de partícula más fino. Este valor resulta ser 20 veces 

mayor en relación al valor más bajo que se obtuvo para la muestra sinterizada a 900°C con 

el tamaño más grueso de polvos. 

 

 

Figura 4.28. Propiedades mecánicas de las muestras sinterizadas representando el esfuerzo de cedencia como 

una función de la densidad relativa. 

 

Si se comparan los valores más elevados del σyield para cada uno de los tamaños de 

partícula distintos se tienen valores de 400, 600 y 800 MPa para los polvos gruesos, 

intermedios y finos, respectivamente. Es decir, que el valor máximo del σyield se reduce a la 

mitad con los polvos gruesos en comparación a los finos. Estas dos muestras fueron 

sinterizadas a 1260°C por lo que los valores del σyield, se encuentran directamente asociados 

a la porosidad que presenta el material, tal como ya se había mencionado y se corrobora con 
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este análisis de la misma forma que con E. Algunos valores se encontraron semejantes entre 

sí, a pesar de que se utilizó distinto tamaño de partícula, de la misma manera que con E el 

σyield, presenta una relación entre el esfuerzo y la densidad relativa; para los polvos más 

gruesos y los intermedios alrededor del 63% y el 67% de densificación, y otra para los polvos 

más finos con los más gruesos cercano al 74% de la densidad relativa. Por lo que el σyield no 

se ve afectado por el tamaño de partícula, ya que el esfuerzo está relacionado al cuello 

formado entre las partículas durante el sinterizado [93, 163]. 

 

Tabla 4-4. Modelos propuestos para predecir el comportamiento de E y σyield como una función de la densidad 

relativa. 
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Los resultados se comparan con varios modelos propuestos en la literatura para E 

[164-168] .y del σyield [166, 167], véase la Tabla 4-4. La mayoría de estos modelos se basan 

en la ley de potencia de Gibson y Ashby [166] cambiando algunos parámetros relacionados 

con la forma del poro, la fracción de volumen de poro crítico, etc. Sin embargo, estos 

parámetros no son fáciles de evaluar y la mayoría solo funcionan para el sistema propuesto 

por cada autor. Por lo tanto, se utilizó una línea recta para comparar los resultados 

experimentales con la ley de potencia propuesta por Gibson y Ashby ( Figura 4.27 y Figura 

4.28). Los valores obtenidos del modelo sobreestiman los experimentales tanto para E como 

para el σyield, sin embargo, el comportamiento propuesto por la ley de potencia es pertinente. 

Por lo tanto, el exponente “n” en la ley de potencia se procedió a realizarle un ajuste en 

función de los valores de E experimentales, y n= 5 da una buena aproximación con los valores 

experimentales de la Figura 4.27. Una vez que se adaptó este ajuste a la ley de potencia de 
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los distintos modelos, se procedió a utilizar este mismo valor de “n” para estimar el σyield que 

de la misma forma muestra una buena aproximación y ajuste de acuerdo con los resultados 

experimentales como se observa en la Figura 4.28.  

 

Análisis de la fractura  

Las imágenes de la fractura después de los ensayos de compresión de muestras con diferentes 

valores de la densidad relativa se presentan en la Figura 4.29. Las imágenes se ordenan de 

acuerdo al progreso de la densidad relativa de las muestras del 58% al 96%. La Figura 4.29 

(a-c) exhibe las muestras con una densidad relativa inferior al 88%, y se observa claramente 

que la falla se presenta en los cuellos interpartículares. Esto indica la concentración de estrés 

en esa área. Por otro lado, las muestras con una densidad relativa del 92% muestran falla 

tanto en el cuello de las partículas como en el interior de las partículas, véase la Figura 4.29 

(d) [32, 158, 169].  

 

 

 

Figura 4.29. Imágenes de MEB de muestras con diferente densidad relativa después de los ensayos de 

compresión; a) 58%, b) 62%, c) 88%, d) 92%, e) 94% y f) 96%, respectivamente.  
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Esto indica que la resistencia alcanzó este grado de densificación para facilitar una 

matriz continua. Esto significa que la porosidad comienza a estar más aislada; por lo tanto, 

la falla puede ocurrir en cualquier lugar. La muestra con una densidad del 94%, véase la 

Figura 4.29 (e) que muestra que la falla se origina en los poros aislados, y este es un 

concentrador de esfuerzos. Finalmente, la muestra con la densidad más alta (96%) que puede 

apreciarse en la Figura 4.29 (f), muestra falla a nivel intergranular. Esta fractura se genera 

preferentemente a través de lo que serían los límites del grano o más bien en la división de la 

microestructura laminar obtenida de la sinterización de este tipo de polvos. Esto es en 

paralelo a las láminas de la fase β que son las más débiles de la aleación [170-172]. El tipo 

de fractura que se encuentra en las muestras con una densificación superior al 92% se asocia 

con poros aislados que son casi esféricos en las aleaciones de titanio forjadas [173]. Este 

análisis sugiere que el tipo de ruptura generada durante las pruebas de compresión son una 

función del tamaño de cuello entre las partículas, que está estrechamente relacionado con la 

densidad relativa en las muestras. Por lo tanto, la geometría de sinterización muestra que la 

relación entre la contracción (ΔL/L0 ) y la relación del cuello ( X/D) es la siguiente [32]: 

 

 1
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   

  

Ec. 4.4 

Donde:  

(X/D), la relación entre el diámetro del cuello y el diámetro de la partícula.  

ΔL/Lo, el encogimiento de la muestra 

B, es un parámetro determinado experimentalmente con un valor de 3.6.  

 

De forma similar, la suposición habitual es que los cambios de volumen durante la 

sinterización (ΔV / Vo) son isotrópicos. Por lo tanto, si la masa permanece constante durante 

la sinterización, entonces la densidad relativa depende de la densidad en verde inicial y la 

contracción de la siguiente manera [32]: 
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Donde:  

Do, es la densidad relativa inicial o el valor en verde 

D, valor de la densidad relativa alcanzado 
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Por lo tanto, se puede obtener una estimación de los valores de densidad relativa en 

función del tamaño del cuello y la relación del diámetro de la partícula a partir de la Ec. 4.4 

y la Ec, 4.5, respectivamente. Los valores del cuello se midieron para diferentes muestras de 

imágenes de MEB, se midió el valor promedio de 50 cuellos, y el tamaño de partícula se 

consideró constante durante el proceso de sinterización. Para medir los cuellos entre 

partículas, se obtuvo el diámetro de ferret a partir de las imágenes fracturadas. Para el caso 

en que la densidad relativa de las muestras es superior al 90%, los valores de los tamaños del 

cuello se obtuvieron midiendo entre los poros esféricos. Esto induce un pequeño error para 

las muestras con valores superiores al 90% de densificación, donde el crecimiento del grano 

puede ser importante. Sin embargo, el error puede considerarse más pequeño debido al 

tamaño de partícula utilizado aquí.  

 

 

Figura 4.30. Densidad relativa como una función de la relación entre el cuello y el diámetro de la partícula.  

 

La Figura 4.30 muestra la densidad relativa como una función de la relación del cuello 
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experimentales obtenidos de las muestras fracturadas. Los valores estimados a partir de la 

Ec. 4.5 y la Ec. 4.5 tienen una aproximación que se ajusta bastante bien a los resultados 

experimentales. Como se discutió anteriormente en la Figura 4.29, el tipo de fractura que se 

presenta con una densificación de la muestra de aproximadamente el 92% se puede ver en 

ambas; partículas y cuellos interpartículares. Esto implica una transición en el mecanismo de 

fractura. Teniendo en cuenta este valor de la densidad relativa en la Figura 4.30, se estima 

que la falla se generará en los cuellos entre las partículas con una relación de X/D < 0.54. 

Mientras tanto, una relación de X/D > 0.54 producirá fallas intergranulares. Este análisis 

indica que la porosidad juega un papel principal en las propiedades mecánicas de los 

materiales sinterizados en lugar del tamaño de las partículas y/o las condiciones de 

sinterizado.  

 

4.6 Conclusiones 

La sinterización de las muestras preparadas con diferentes tamaños de partícula se investigó 

para evaluar el efecto que presentan los distintos tamaños de partícula en la cinética de 

sinterización y sobre las propiedades mecánicas de los compactos sinterizados. Se presentan 

las siguientes conclusiones:  

 

Como era de esperarse, la densificación de las muestras depende del tamaño de partícula y 

de la temperatura de sinterización, así como del empaquetamiento inicial. Esto fue más alto 

para partículas más pequeñas y temperaturas más elevadas.  

 

Sin embargo, los distintos tamaños de partícula no afectaron los mecanismos de difusión. Por 

el contrario, la evolución de la porosidad se evaluó durante la sinterización (o densificación). 

Esto impulsa los mecanismos de difusión predominantes y cambian en función del valor en 

la densidad relativa. La difusión en volumen predomina por debajo del 80% de densificación. 

La difusión en los límites de grano impulsa el transporte de masa del 80 al 90%, y nuevamente 

la difusión en volumen es predominante por encima del 90%.  

 

La fuerza de compresión también se vio fuertemente afectada por la fracción en volumen de 

poro, pero el tamaño de partícula y las condiciones de sinterización no afectan su 
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comportamiento. Esto puede predecirse mediante la ley de potencia propuesta por Gibson y 

Ashby con un ajuste del exponente a partir de los resultados experimentales.  

 

La microdureza muestra un comportamiento lineal en función de la densidad relativa, sin 

embargo, las muestras con densidades relativas superiores al 90% podrían verse afectadas 

por el crecimiento de grano y se pueden encontrar valores más altos de microdureza para 

tamaños intermedios de partículas. 

 

Los mecanismos de fractura están vinculados a la relación entre el cuello y el tamaño de la 

partícula, que está estrechamente relacionado con la densidad relativa o la fracción en 

volumen de poro. Además, la forma y la interconectividad de la porosidad juegan un papel 

importante en los mecanismos de fractura durante las pruebas de compresión. Por lo tanto, 

los cambios de fractura de los cuellos entre partículas al espacio intergranular se estiman en 

una relación de X/D de alrededor de 0.54 cuando los poros se aíslan.  

 

Se concluye que el tamaño de partícula y las condiciones de sinterización afectan la 

densificación, pero los mecanismos de difusión, las propiedades de compresión y los 

mecanismos de fractura no se ven afectados directamente ya que estás propiedades están 

relacionadas a los valores de densidad relativa que pueden obtenerse en función de los 

parámetros utilizados. 
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______________________    CAPÍTULO V 

RESULTADOS. SISTEMA POROSO 
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5.6 Conclusiones 

 

 

 

a)

90 µm

b)
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5 RESULTADOS. SISTEMA POROSO 

En esta sección se desarrollaron materiales porosos con el propósito de semejar la estructura 

del tejido poroso y esponjoso del hueso, como una buena alternativa para reemplazar 

diferentes huesos en el cuerpo humano, ya que mejoran la osteointegración, el crecimiento 

del tejido y simulan las propiedades mecánicas de los huesos humanos. Tales características 

dependen en gran medida de las características de los poros y la fracción en volumen. Para 

esto se realizó un análisis cinético obtenido por ensayos de dilatometría, caracterización 

microtomográfica de rayos X y observación por MEB para observar las características de los 

poros y evaluar la influencia de la fracción en volumen de las partículas de sal en el tamaño 

y distribución de los poros. Las características como tamaño, forma, orientación, 

conectividad y coordinación se poros se determinaron a partir del análisis de imágenes en 

3D. El comportamiento de la compresión se evaluó mediante pruebas de compresión 

interrumpidas y, después de eso, se adquirieron nuevas imágenes en 3D. Para evaluar la 

permeabilidad, se llevaron a cabo simulaciones numéricas de flujo a lo largo de las imágenes 

3D utilizando el software Avizo. Así como la evaluación correspondiente a las propiedades 

mecánicas del esfuerzo de cedencia, el módulo de Young y la dureza que se logra obtener 

para las muestras con diferentes gradientes de porosidad. Se propone un modelo analítico 

simple para estimar la densidad relativa en función de la fracción en volumen de sal. Este 

modelo combinado con las ecuaciones de potencia clásicas de Gibson y Ashby para las 

propiedades mecánicas puede predecir la fracción de sal necesaria para obtener las 

propiedades prescritas. 

5.1 Dilatometría 

La Figura 5.1(a) muestra la deformación axial como una función del tiempo durante todo el 

ciclo de sinterización con una temperatura máxima de 1260°C para las muestras que 

contienen diferentes cantidades de sal entre 0 y 50% en volumen. Se encuentra que en 

cualquier momento dado la contracción axial aumenta al aumentar la fracción en volumen de 

sal. El encogimiento final de la muestra con 50% en volumen de sal es dos veces el de la 

muestra sin partículas de sal. El mismo comportamiento se encontró para las muestras 

sinterizadas a temperaturas bajas. Un efecto opuesto podría haberse esperado ya que el 

encogimiento resulta de la sinterización del contacto entre partículas y el número de 
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coordinación interparticular se reduce a medida que aumenta el volumen de poros grandes 

dejados por las partículas de sal. Se observó un comportamiento similar para un polvo de 

cobre durante los experimentos de microtomografía in situ, en donde los autores midieron 

una indentación de partículas más baja para alcanzar la misma deformación macroscópica en 

muestras con poros grandes que las encontradas en muestras sin poros grandes [59, 174]. 

Este fenómeno se ha explicado por la restricción más baja experimentada por las partículas 

situadas cerca de los poros grandes, lo que aumenta la movilidad de estas partículas. 

 

 

Figura 5.1. Variación de la deformación axial durante el progreso de la sinterización a 1260°C para las 

muestras con las diferentes fracciones en volumen de partículas de sal.  

 

Para estimar la densidad relativa durante todo el ciclo térmico, se supone que el 

desplazamiento radial sigue la misma variación que el axial medido, siendo el factor de 

corrección la relación final de contracción radial a axial. Esta relación representa la 

anisotropía de la deformación de la muestra durante la sinterización. Se encontró una relación 

de 0.8 para una muestra sin partículas de sal, lo que significa que la contracción radial es 

mayor que la axial. Cuando se añaden partículas de sal, esta proporción es superior a uno y 

aumenta de 1.3 a 2.7 con la cantidad de sal aumentando de 10 a 50% en volumen. Esto 
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significa que la contracción radial se reduce cuando la cantidad de sal es mayor. La densidad 

relativa en función de la temperatura se muestra en la Figura 5.2 donde se observa que la 

densidad relativa inicial disminuye al aumentar la fracción en volumen de sal, lo que se 

esperaba. Durante el ciclo térmico, la densidad relativa disminuye lentamente hasta alrededor 

de 850°C debido a la expansión térmica. A esa temperatura, comienza a aumentar 

fuertemente, evidenciando el comienzo de la sinterización, hasta que se alcanza la 

temperatura de sinterización. Se observa un incremento adicional en la densidad relativa 

durante la meseta de temperatura. Finalmente, la densidad continúa suavemente durante el 

periodo de enfriamiento como resultado de la contracción térmica. El aumento de la densidad 

relativa durante la meseta de sinterización se reduce cuando la cantidad de partículas de sal 

se hace más grande. 

 

 

Figura 5.2. Progreso de la densidad relativa durante el sinterizado a 1260°C para las muestras con las 

diferentes fracciones en volumen de partículas de sal. 
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Un comportamiento similar fue reportado por Shang et al. En la fabricación de 

cerámicas porosas [175] y se encuentra comúnmente durante el procesamiento de 

compuestos a partir de una mezcla de sinterización y partículas inertes. Este comportamiento 

también podría estar asociado a un menor número de coordinación entre las partículas de la 

matriz, que se reduce por la presencia de poros grandes, según lo informado por Olmos y col. 

[174]. 

 

La Figura 5.3 muestra la densidad relativa de todas las muestras sinterizadas (Df) en 

función de la fracción de volumen de sal. También incluye la densidad relativa de los 

compactos en verde (D0). 

 

 

Figura 5.3. Densidad relativa inicial (verde) y final (sinterizada a diferentes temperaturas) en función de la 

fracción volumétrica de sal para todos los materiales fabricados.  
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poros. Como se esperaba, la densidad final también disminuye al aumentar la fracción de sal 

y aumenta al incrementar la temperatura de sinterización, aunque el efecto de la temperatura 

sobre la densidad final es relativamente limitado. La densidad relativa de la muestra que 

contiene 3% en volumen de sal es 0.88, que es 9% más baja que la obtenida sin sal (0.96), 

mientras que la densidad relativa más baja (0.28) corresponde a la muestra que contiene 50% 

en volumen de sal y sinterizada a 1150°C. Este valor es 70% menor que el obtenido sin sal 

en las mismas condiciones de sinterización. 

 

5.2 Caracterización microtomográfica 

Los volúmenes de las imágenes en 3D (1100 × 1100 × 2300 píxeles) se filtraron, trataron y 

analizaron con los complementos incluidos en el software ImageJ (Instituto Nacional de la 

Salud, Bethesda, Maryland). Se utilizaron filtros de máscara y mediana de enfoque para 

mejorar el contraste entre los granos y los poros. Luego, se aplicó un procedimiento de 

umbral para separar la fase sólida y porosa en función del coeficiente de absorción de 

radiación de rayos X de los materiales [59]. Se utilizó un umbral manual restringido con la 

densidad relativa global que se midió previamente en toda la muestra a partir de la masa y el 

volumen. En las imágenes binarias obtenidas, la fase sólida se representó con una intensidad 

de voxel de 255 y la fase de poros con una intensidad de voxel de 0. Esto se logró de manera 

directa gracias al fuerte contraste entre ambas fases. Luego, para mejorar la calidad de las 

imágenes binarias, se aplicaron sucesivas operaciones morfológicas como apertura y cierre 

con un octaedro como elemento estructural. La densidad relativa se calculó dividiendo el 

número de voxeles contenidos en la fase sólida por el número total de voxeles de la imagen 

con una macro desarrollado en el software ImageJ. La distribución del tamaño de los poros 

se evaluó utilizando la técnica de apertura 3D [176], basada en la caracterización del volumen 

poroso accesible a un octaedro como un elemento estructural con un tamaño creciente, 

utilizado anteriormente por otros autores [59, 174, 175, 177]. La porosidad puede estar 

compuesta por varios poros no conectados que aparecen como objetos individuales en la 

imagen 3D. Estos objetos se etiquetaron en segundo lugar y se obtuvo un nuevo volumen que 

identificó cada objeto en la imagen con un valor de gris diferente. En tercer lugar, como la 

porosidad interconectada era el poro más grande dentro de la muestra, el objeto con ese valor 

de nivel de gris se extrajo de la imagen mediante un umbral. Finalmente, se calculó la fracción 
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de volumen total de los objetos restantes en la imagen y el valor de la porosidad 

interconectada se obtuvo por la diferencia entre esta fracción de volumen y la porosidad total.  

Para evaluar la interconectividad entre los poros grandes, se logró un procedimiento 

de segmentación utilizando el método de cuenca con el software Avizo (FEI, Hillsboro, 

Oregón), como se explica en las referencias [174, 175, 178]. Este procedimiento identificó 

los poros grandes como elementos individuales, llamados "poros", lo que permitió que se 

calculara y obtuviera información adicional, como la posición de los poros, el tamaño de 

contacto entre partículas, el número de coordinación de poros y la orientación de los poros. 

El número de coordinación de poros (Z) se estimó de la siguiente manera: las áreas de 

contacto se obtuvieron a partir de imágenes intermedias del proceso de separación de poros. 

En esas imágenes, cada objeto (poro o área de contacto) fue etiquetado, de modo que se 

identificaron los contactos asociados a cada poro (distancia <1 voxel), así como la lista de 

poros que lo tocaban. El número medio de coordinación se calculó para todo el volumen. 

Este método induce una ligera sobreestimación del número de coordinación debido a la 

resolución de imagen no nula [179] que puede corregirse en función de la resolución y el 

tamaño de poro promedio, según lo propuesto por Vagnon y col. [178]. El radio mínimo de 

contacto detectable xmin para los poros con el radio R viene dado por: 

 

 
𝑥𝑚𝑖𝑛

𝑅
= √

2𝑝

𝑅
 

 

Ec. 5.1 

 

donde p es la resolución de tamaño de voxel y R es el radio de poro promedio. Para las 

muestras tratadas aquí, p oscila entre 9.98 y 10.64 y el radio de poro varía entre 99 y 106 µm. 

Por lo tanto, xmin / R es alrededor de 0.44. 

 

Para investigar la posible anisotropía microestructural, la orientación de los poros se 

calculó como el ángulo φ entre el eje de inercia menor del poro y el plano horizontal. Los 

valores de φ van desde 0  , para un poro con el eje mayor orientado en la dirección horizontal, 

hasta 90 °, para un poro con el eje mayor orientado en el eje vertical de la muestra. Más de 

1000 poros fueron evaluados para obtener un valor estadístico representativo. 
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Las Figuras 5.4 (a-c) muestran rebanadas virtuales de las muestras que contienen 10, 

30 y 50% en volumen de partículas de sal. Se observa que los poros grandes representados 

en gris oscuro se distribuyen aleatoriamente en cada muestra. La cantidad de poros grandes 

aumenta al incremental la fracción de sal. No se detectó ninguna grieta dentro de las muestras 

a pesar de las diversas etapas involucradas en el proceso: compactación, eliminación de sal 

y PVA y sinterización. Sin embargo, debe tenerse en cuenta que la resolución de las imágenes 

en 3D no permite la observación de las características por debajo de 40 μm, lo que significa 

4 veces el tamaño del voxel.  

 

a)  b)  c)  

d)  e)  f)  

Figura 5.4. Rebanadas virtuales 2D de las muestras sinterizadas a 1260°C que contienen a)10, b) 20 y c) 50% 

en volumen de partículas de sal, y procesamiento de ROI del 20% en volumen de muestra (cuadrado rojo), d) 

Inicial, e) matriz de poros binarios y f) poros segmentados. La resolución permite una revelación precisa de 

poros grandes. 

 

Con el fin de eliminar los efectos de borde en el análisis cuantitativo de la 

macroporosidad, se recortó un volumen paralelepípedo rectangular de 4,5 x 4,5 x 7,5 mm 

(denominada Región de Interés) dentro del cilindro, como se muestra en la Figura 5.4(b) 

(cuadrado rojo). A continuación, los poros y la matriz en el ROI fueron separados por 

umbrales, ver imagen binaria en la Figura 5.4(e) y finalmente los poros grandes fueron 



 Instituto de Investigación en Metalurgia y Materiales | UMSNH                                         Capítulo V Sistema Poroso 

 

131 M. C. José Luis Cabezas Villa 

segmentados, como se describió en la sección experimental, con el objetivo de obtener 

información sobre cada poro individual, véase la Figura 5.4(f). A partir de imágenes binarias, 

se calculó la fracción volumétrica de poros (véase la Tabla 5-1). Todos los valores obtenidos 

son aproximadamente 10% más altos que los calculados a partir de la masa y de las 

dimensiones de la muestra. Esto se debe en parte a que los poros entre partículas no se pueden 

detectarse con la resolución de imágenes en 3D y también debido a la incertidumbre en las 

operaciones de tratamiento de imágenes.  

 

Para ilustrar la interconectividad de los poros grandes, se presenta una representación 

3D de la porosidad en los volúmenes analizados en las Figuras 5.5 (a-c) Los pseudocolores 

indican poros interconectados. La muestra con 10% en volumen de partículas de sal muestra 

una interconexión de poros limitada entre los poros grandes, como se indica por los diferentes 

colores dentro de la imagen, véase la Figura 5.5(a). También esta figura demuestra que los 

poros grandes están distribuidos homogéneamente en el material. El número de elementos 

coloreados es mucho menor en la muestra de sal del 20% en volumen como se aprecia en la 

Figura 5.5(b) y la muestra de sal del 50% en volumen de sal contiene casi un solo elemento, 

véase la Figura 5.5(c). La conectividad de los poros se define como el volumen del poro más 

grande dividido por el volumen total de poros. La Tabla 5-1 muestra que este parámetro va 

de 0.02 a 0.86 cuando la fracción volumétrica de las partículas de sal aumenta de 10 a 15 %, 

y es 0.99 para la muestra de sal al 50 % en volumen. Otro parámetro importante es la 

distribución del tamaño de los poros, que se ha calculado en imágenes binarias 3D de los 

volúmenes recortados con la técnica de apertura descrita anteriormente para el volumen 

estudiado. La distribución es bastante similar en todas las muestras, lo que confirma la 

distribución aleatoria de las partículas de sal dentro de las muestras. Se desplaza alrededor 

de 100 μm con respecto a la distribución de tamaño de las partículas de sal iniciales, que se 

ha agregado como referencia, véase la Figura 5.5(d). Este cambio puede explicarse por la 

contracción de los poros grandes durante la sinterización, pero también por diferentes 

métodos de medición del tamaño de partícula, ya que la distribución de referencia se obtuvo 

a partir de imágenes 2D SEM. 
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Tabla 5-1. Características de los poros deducidas de las imágenes CMT para las muestras sinterizadas a 1260°C.  

% 

vol. 

de 

sal 

Fracción en 

volumen de 

poro 

Conectividad 

de poro (%) 

Número de. 

coordinación 

promedio 

Mediana 

del tamaño 

de poro 

(µm) 

Mediana 

del tamaño 

de canal 

 (µm) 

Fracción de 

poro con  

φ <30  

(%) 

10 0.16 2 0 202 0 65.4 

15 0.23 86 2.4 213 70 71.4 

20 0.32 92 2.74 202 72 69.4 

30 0.4 96 3.36 197 72 66.6 

50 0.6 99 4.98 212 64 66.8 

 

a) b)  

 

c)  d)   
 

Figura 5.5. Procesamiento de volumen 3D de poros para muestras con diferentes fracciones de volumen de 

sal, a) 10%, b) 20% y c) 50% (pseudocolor indica poros interconectados), d) contacto entre los poros (C), 

poro (P) y distribuciones de tamaño de partícula de sal inicial (SP) para muestras que contienen diferentes 

fracciones de volumen de partículas de sal (10-50). 
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5.3 Observación por MEB 

La Figura 5.6 muestra la morfología de los poros de tres muestras sinterizadas observadas 

por MEB. En cada imagen, los poros creados por las partículas de sal tienen una forma 

irregular y un tamaño entre 100 y 300 µm. La matriz de las partículas de Ti6Al4V que rodean 

estos poros está bien sinterizada, aunque son visibles poros pequeños entre las partículas.  

 

 

Figura 5.6. Micrografías de MEB de las muestras sinterizadas: (a) – (c) a 1260°C con 10, 30 y 50% en peso 

(NH4) HCO3, y (d) – (f) a 1150°C con 10, 30 y 50% en volumen de sal, respectivamente 

 

Parece que la matriz es menos densa cuando la fracción en volumen de sal es mayor, 

lo que sugiere que la sinterización se ve perturbada por la presencia de poros grandes. Esto 

sucede porque el número de contacto entre partículas es inferior al de las partículas ubicadas 

cerca de poros grandes, como lo demuestran las superficies de forma esférica que aparecen 

en las micrografías. Como se esperaba, las muestras que se sinterizaron a 1150°C, véase la 

Figura 5.6 (d) – (f), muestran más poros entre las partículas que las muestras sinterizadas a 

1260°C, como se puede observar en la Figura 5.6 (a) – (c). Se puede suponer que los poros 

grandes están conectados entre sí en la Figura 5.6(c) y en la Figura 5.6 (f) mientras estos se 

encuentran aislados en la Figura 5.6(a) y en la Figura 5.6(d). Estas microestructuras son 

diferentes que las obtenidas por EBM, ya que por esta técnica las partículas se funden [156] 
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5.4 Comportamiento mecánico 

La Figura 5.7 muestra la respuesta esfuerzo-deformación de las muestras sinterizadas con 

diferentes valores de densidades relativas bajo compresión simple. La curva muestra tres 

etapas. En la primera etapa el aumento del esfuerzo pronunciado corresponde al 

comportamiento elástico lineal. En la segunda etapa, el estrés crece suavemente, 

evidenciando una deformación plástica. La etapa final muestra una caída del esfuerzo que 

indica el fallo de las muestras. Este último comportamiento no es evidente para las muestras 

menos densas. El esfuerzo máximo aumenta al incrementar la densidad relativa, mientras que 

la deformación a la falla disminuye al aumentar la densidad relativa, excepto para la muestra 

más densa. Es importante señalar que la porosidad residual dejada por el proceso de 

sinterización afecta fuertemente la resistencia de las muestras más densas al reducir un 30% 

el esfuerzo de compresión máximo obtenido con un aumento de tan solo el 5% de los poros 

entre las partículas. 

 

 

Figura 5.7. Diagrama esfuerzo deformación de las muestras sinterizadas, bajo compresión simple. La 

densidad relativa de cada muestra se indica entre paréntesis.  
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El módulo de Young (E) se definió como la pendiente promedio de la sección lineal 

inicial de las curvas esfuerzo-deformación. De la misma manera el esfuerzo de cedencia (σy) 

se obtuvo para ser el valor de cedencia final de esta sección. E y σy se grafican como 

funciones de la densidad relativa y se muestran en la Figura 5.8 y en la Figura 5.9, 

respectivamente. Debe señalarse que los valores que fueron considerados deben tomarse con 

mesura debido a que puede observarse que las curvas son bastantes irregulares para todos los 

casos, tal como se muestra en la Figura 5.7. Además, como es señalado por Torres y col. 

[123] los valores del módulo de elasticidad obtenidos a partir de pruebas de compresión 

simples generalmente se subestiman con respecto a los medidos por técnicas ultrasónicas. 

 

 

Figura 5.8. Propiedad mecánica del módulo de Young como una función de la densidad relativa, de las 

muestras sinterizadas. 
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la densidad relativa. Se puede observar un pequeño efecto de la temperatura de sinterización, 

ya que se encontraron valores de E y σy mayores para muestras sinterizadas a temperaturas 

más altas a una densidad relativa dada. Sin embargo, la dispersión de los datos y la inexactitud 

hacen que este efecto no sea claro. Se observa que con 10% en volumen de sal E resulta ser 

alrededor de 3 veces menor en relación al valor máximo obtenido que se obtuvo para la 

muestra de la aleación Ti-6Al-4V sinterizada a 1260°C sin formadores de poros. De la misma 

forma si se compara el valor más bajo que resultó ser de aproximadamente 0.2 GPa que se 

ha obtenido con la muestra que fue sinterizada con el 50% en volumen de sal y sinterizada a 

1150°C, este valor resulta ser 300 veces menor en relación al máximo valor obtenido para la 

muestra sin formadores de sal sinterizada a la mayor temperatura. 

 

 

Figura 5.9, Propiedad mecánica del esfuerzo de cedencia como una función de la densidad relativa, de las 

muestras sinterizadas. 
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La misma tendencia se observa para σy, donde el límite de elasticidad del material 

con 10% en volumen de sal y sinterizado a 1260°C es de alrededor de 450 MPa, es decir, 

alrededor de la mitad del valor del límite elástico máximo que se obtiene para la muestra 

sinterizada a 1260°C sin formadores de poros con un valor máximo en la densidad relativa 

del 96%. Mientras que el limite elástico del material con 50% en volumen de sal y sinterizado 

a 1260°C resulto ser de 4 MPa, es decir, 200 veces menor que el valor máximo obtenido. 

Estos valores son similares a los reportados para muestras porosas producidas por EBM, con 

la misma fracción en volumen de poros y diferente distribución de tamaño del poro [156]. E 

y σy también se han graficado como funciones de la fracción en volumen de poros para las 

distintas temperaturas de sinterización, tal como se observa en la Figura 5.10 donde un 

comportamiento de forma exponencial al igual que en las figuras anteriores puede apreciarse, 

al encontrase como una función de la cantidad de sales un comportamiento inverso resulta 

semejante al expresado en función de la densidad relativa. 

 

a)  b)  

Figura 5.10. Propiedades mecánicas de las muestras sinterizadas como una función de la fracción en volumen 

de las partículas de sal, a) módulo de Young y b) limite elástico.  
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comportamiento con menor dispersión al obtenido con E, ya que todos los puntos 

experimentales tienen la tendencia dentro de la misma curva, por lo tanto, se hace referencia 

a que la densidad relativa es un parámetro clave, siendo este más relevante que las 

temperaturas de sinterización que fueron empleadas, por lo discutido previamente en la 

Figura 5.9. Adicionalmente se puede mencionar que, para E los valores son más dispersos, 

véase la Figura 5.10 (a), lo que puede indicar que las características de porosidad juegan un 

papel importante. 

 

5.4.1 Discusión. Propuesta de acoplamiento de un modelo para predecir el 

comportamiento mecánico 

Como ya fue mencionado anteriormente en el análisis del estudio del sistema denso en la 

parte final de la sección 4.6.2, se han propuesto numerosos modelos para predecir el módulo 

de Young de materiales porosos en función de la densidad relativa D o de la porosidad P= 

(1-D) [179, 181, 182]. Por ejemplo, para las espumas metálicas Gibson y Ashby propusieron 

[166] una ley de potencia simple relacionando E y D:  

 

 𝐸 = 𝐸0 𝐷 
𝑛𝐸 Ec. 5.2 

 

Donde E es el módulo de Young de los materiales totalmente densos y nE es una constante 

que depende de la estructura de la espuma. El valor de n más comúnmente utilizado es 2. 

 

Phani y Niyogi [182] elaboraron un modelo para materiales policristalinos porosos que toma 

en cuenta la morfología del grano y la geometría de los poros: 

 

 𝐸 = 𝐸0 1 − 𝑎𝑃 𝑛 Ec. 5.3 

 

Donde a se encuentra entre 1 y 3.85, y n depende de la morfología de los poros, siendo 2.14 

para los poros esféricos cerrados y 4.12 para los poros irregulares interconectados.  
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Kovacik propuso un modelo cercano basado en la teoría de la percolación [165]:  

 

 
𝐸 = 𝐸0 (1 −

𝑃

𝑃𝑐
)
𝑓

 
 

Ec. 5.4 

 

Donde Pc es el valor critico de la porosidad para que el valor de E se igual a 0 y f depende de 

la morfología de las partículas y de la geometría de los poros. En el caso de los poros creados 

por las partículas espaciadoras, el valor utilizado es 4.35, cercano al propuesto por Phani y 

Niyogi.  

 

El modelo de Nielsen introduce un factor de forma de poro (Ff) [168]: 

 

 

𝐸 = 𝐸0  
 1 − 𝑝 2

1 + (
1
𝐹𝑓

− 1) 𝑝
  

 

Ec. 5.5 

 

Donde Ff= 4pA/PE2, A es el área del poro y PE es el perímetro del poro, ambos se miden por 

imágenes de MEB. Este tipo de medición induce un error importante, ya que el perímetro y 

el área de los poros se modifican claramente por el proceso de preparación de la superficie a 

la observación por MEB.  

 

Dado que las constantes que aparecen en los modelos más complejos son difíciles de 

obtener, el modelo de Gibson y Ashby ha sido elegido para el análisis de los datos. En cuanto 

al límite de elasticidad, los mismos autores también propusieron una ecuación basada en la 

ley de potencia que se utilizará para evaluar estos materiales:  

 

 𝜎 = 𝜎𝑦0 𝐷 
𝑛𝜎 Ec. 5.6 

 

Donde σyo es el limite elástico del material denso y nσ es una constante que depende 

de las características de los poros. El valor reportado con mayor frecuencia es de nσ = 1.5. 

Las variaciones de E y σy como funciones de la densidad relativa se han calculado con la Ecs. 
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5.2 y 5.6 utilizando valores de E= 110 GPa, σy= 930 MPa, y los valores clásicos de nE y nσ 

reportados anteriormente. Estos son representados gráficamente en la Figura 5.11para las 

muestras en verde y en la Figura 5.12 para las muestras sinterizadas, en ambos casos 

representados por la línea recta negra. Los valores experimentales de E y σy están sobre 

estimados. Por lo que, de esta manera se han buscado los valores de los exponentes más 

adecuados que resulten ser óptimos. 

 

 

Figura 5.11. Comparación de los valores de densidad relativa resultantes de los experimentos y calculados a 

partir de las ecuaciones 5.2 y 5.5, después de la compactación. La ecuación modificada resulta ser más 

relevante. 

 

Se ha obtenido un buen ajuste tanto del módulo de Young como del esfuerzo de 

cedencia con el mismo valor del exponente, nE= nσ= 4, que en ambas figuras está representada 

por la línea punteada de color roja, tanto en la Figura 5.11como en la Figura 5.12. Se 

considera que estos valores son cercanos a los propuestos por Phani y Niyogi, como por 

Kovacik en sus modelos planteados [165, 182]. 
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Figura 5.12. Comparación de los valores de densidad relativa resultantes de los experimentos y calculados a 

partir de las ecuaciones 5.2 y 5.5, después de la sinterización. La ecuación modificada resulta ser más 

relevante. 
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de que las partículas de sal son mucho más grandes que las partículas de la aleación de los 

polvos de Ti-6Al-4V y, por lo tanto, no influyen en la densificación de la matriz que las 

rodea. La fracción en volumen de las partículas de sal es fs, y el valor de la densidad relativa 

obtenida sin las partículas de sal después de compactar o sinterizar es Dm.  

 

Asumiendo que las partículas de Ti-6Al-4V ocupan un volumen Dm. El volumen de 

los poros de la matriz es entonces: 

 

 𝑃𝑚 = 1 − 𝐷𝑚 Ec. 5.7 

 

Si Ps es el volumen de partículas de sal o el volumen de poros que dejan las partículas de sal, 

fs se puede escribir como: 

 

 
𝑓𝑠 =

𝑃𝑠
𝐷𝑚 + 𝑃𝑠

 
 

Ec. 5.8 

 

A partir de la Ec. 5.8 se deduce: 

 

 
𝑃𝑠 =

𝐷𝑚𝑓𝑠
1 − 𝑓𝑠

 
 

Ec. 5.9 

 

Por lo tanto, el valor de la densidad relativa de las muestras porosas después de la eliminación 

de la sal se puede calcular como:  

 

 
𝐷 =

𝐷𝑚

𝐷𝑚 + 𝑃𝑚 + 𝑃𝑠
 

 

Ec. 5.10 

 

Sustituyendo la Ec. 5.7 en la Ec. 5.10, se tiene:  

 

 
𝐷 =

𝐷𝑚

1 + 𝑃𝑠
 

Ec. 5.11 
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Por último, introduciendo la Ec. 5.9 en la Ec. 5.11, se convierte en:  

 

 
𝐷 =

𝐷𝑚

1 +
𝐷𝑚𝑓𝑠
1 − 𝑓𝑠

 
 

Ec. 5.12 

 

Los valores predichos por la Ec. 5.12 con Dm= 0.71 para las muestras en verde 

(compactadas) y Dm= 0.96 para las muestras sinterizadas, sobreestiman claramente los 

valores experimentales en ambos casos, tal como se observa en las Figuras 5.11 y 5.12, 

respectivamente. Esta discrepancia puede atribuirse a una sobreestimación del volumen 

disponible para el empaquetamiento de las partículas de la aleación Ti64. Varias causas 

pueden explicar un mayor volumen inadecuado: la forma irregular de las partículas de las 

sales de NH4HCO3, el volumen inaccesible en los contactos entre las partículas de sal y el 

efecto de pared alrededor de las partículas de NH4HCO3. Para tomar en cuenta globalmente 

todos estos fenómenos, fs simplemente se remplaza por 𝑓𝑠
𝑚 (m> 1) en la Ec. 5.12, lo que 

conduce:  

 

 
𝐷 =

𝐷𝑚

1 +
𝐷𝑚𝑓𝑠

𝑚

1 − 𝑓𝑠
𝑚

 
 

Ec. 5.13 

 

Las muestras sinterizadas se han caracterizado en términos de microestructura y 

propiedades mecánicas. Con respecto a la microestructura, se ha puesto énfasis en las 

características de los poros grandes dejados por las partículas de sal, que fueron observados 

por microtomografía computarizada de rayos X (CMT) con una resolución de 10 µm. A partir 

del análisis cuantitativo de imágenes en 3D, se demostró que estos poros forman una red 

continua de porosidad abierta e interconectada cuando la cantidad de sal es del 20% en 

volumen o superior. Cabe mencionar que la conectividad de los poros es crucial para la 

osteointegración ya que permite que más fluidos corporales se transporten a través de los 

poros. Este transporte de fluidos posteriormente acelera el proceso de curación al permitir 

que el tejido crezca dentro de los implantes y con esto se mejora la fijación biológica, como 

lo demostró Bandyopadhyay y col. [183]. Así mismo, también se señaló que la conectividad 
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de los poros mejora la proliferación celular al proporcionar un mejor camino para transportar 

nutrientes y oxígeno a través de los andamios referentes a las estructuras porosas [91, 184, 

185]. Los poros grandes de los materiales sinterizados tienen un tamaño entre 100 y 400 µm 

con un tamaño medio de 200 µm y están conectados entre sí a través de canales grandes de 

10-100 µm con un tamaño medio de 70 µm. Aunque el efecto del tamaño de los poros en el 

proceso de crecimiento óseo todavía resulta ser controvertido, se ha sugerido en la referencia 

[186] que el rango de tamaño de poro óptimo debe ser de entre 100 a 400 µm, es decir, 

exactamente el rango reportado anteriormente. Además, el tamaño del canal es de 

aproximadamente 1/3 del tamaño del poro obtenido después de la sinterización, que se 

encuentra dentro del rango recomendado para mejorar la osteointegración [181, 187]. La 

permeabilidad del andamio es otro parámetro relevante que depende en gran medida de la 

porosidad y del tamaño del canal del poro [188]. La permeabilidad de las muestras fabricadas 

en el presente estudio pudo estimarse a partir de imágenes 3D y se comparó con los valores 

óseos del hueso natural proporcionados, por ejemplo, por Grimm y Williams [189] y Nauman 

y col. [190].  

 

El módulo de Young y el esfuerzo de cedencia de cada muestra se dedujeron de 

pruebas de compresión simples. Estos parámetros varían dentro de un rango muy amplio, 0-

100GPa y 0-700 MPa, respectivamente, y aumentan específicamente al incrementar la 

densidad relativa. Estos datos experimentales han sido acoplados con las leyes de potencia 

clásicas de Gibson y Ashby con un valor del exponente de 4. Para los huesos reales, las 

propiedades mecánicas dependen de características diferentes como la edad del hueso, el sitio 

atómico y la calidad del hueso. Como ya se mencionó, según la referencia [181], el módulo 

de Young se encuentra dentro de un rango de 0.06 a 20 GPa y el límite elástico está en el 

rango de 5 a 200 MPa [181]. Además de las propiedades mecánicas las propiedades de flujo 

son muy importantes para los implantes óseos, ya que la permeabilidad desempeña un papel 

importante en la citocompatibilidad y la osteointegración. Grimm y Williams midieron 

experimentalmente, la permeabilidad de un hueso trabecular, que obtuvo un valor de 4x10-10 

m2 [189]. Andamios de Ti64 con un rango de 50 a 72% de fracción en volumen de poros, 

producidos por la técnica del espaciador o AM, exhibieron un módulo de Young entre 1 y 7 

GPa y una resistencia a la compresión de entre 80 y 200 MPa [156, 191-194]. Por ejemplo, 
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Torres y col. Encontraron un módulo de Young de 3 GPa y un esfuerzo de cedencia de 

alrededor de 200 MPa para andamios con una fracción en volumen del 50% de poros y con 

tamaño de poros entre 50 y 150 µm, con lo que concluyeron que tales características son 

relevantes para la adhesión celular y el blindaje contra el estrés. Además, algunos estudios 

se enfocaron en investigar el efecto de las características de los poros en la permeabilidad, 

pero los autores no midieron las propiedades mecánicas [195-198]. Singh y col. Reportaron 

valores de permeabilidad entre 1.17 y 1.63 x 10-10 m2 para espumas de titanio con 65% 

fracción en volumen de poro y tamaños de poro entre 50 y 800 µm [195]. Despis y Mortensen 

encontraron que la permeabilidad de las espumas de aluminio con 80% en volumen de poros 

aumentó 4 x 10-10 a 7.6 x 10-10 m2 al aumentar el tamaño de los poros de 500 a 100 µm para 

andamios con 50% fracción en volumen de poros [197]. Diaz y col. Informaron que la 

permeabilidad aumenta de 7 x 10-9 a 30 x 10-9 m2 al incrementar el tamaño de poros de 500 

a 1000 µm para andamios con un 50% en volumen de poros [198]. Sin embargo, los tamaños 

de poros sugeridos para facilitar la adhesión celular y el crecimiento óseo se encuentran entre 

50 y 400 µm [199, 200].  

 

Las características de los materiales porosos procesados en el presente estudio son 

totalmente consistentes con las figuras proporcionadas anteriormente. Además, al combinar 

los modelos propuestos para la densidad relativa en función de la cantidad de formadores de 

poros (NH4HCO3) para el módulo de Young y el esfuerzo de cedencia como funciones de la 

densidad relativa es posible estimar la cantidad de formadores de poros necesarios para 

obtener una propiedad mecánica prescrita con los polvos de la aleación Ti-6Al-4V de este 

estudio, tal como se muestra en la Figura 5.13. Por ejemplo, para obtener un valor en el 

módulo de Young de 5 GPa, se requiere un 31% en volumen de partículas de sal y se espera 

que el esfuerzo de cedencia sea de 38 MPa. Las características de poro obtenidas para un 

material de este tipo con un tamaño promedio de poro de 200 µm sugiere que la 

permeabilidad debe ser de alrededor de 10 a 11 m2, lo que es adecuado para la 

osteointegración. Para desacoplar E y σy, se debe introducir otro parámetro de proceso. Este 

podría ser la temperatura de sinterización que se encuentra en un rango más amplio que la 

utilizada en este estudio. 
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Finalmente, debe señalarse que los materiales en polvo de este estudio mostraron un 

comportamiento anisotrópico durante la sinterización, que fue más relevante para una mayor 

cantidad de sal, debido a la deformación de las partículas de NH4HCO3 durante la 

compactación. Significa que los materiales procesados eran anisotrópicos, como lo confirma 

la orientación preferencial de los poros grandes en el plano horizontal. Por lo que, resultaría 

interesante investigar la anisotropía de la permeabilidad y las propiedades mecánicas de estos 

materiales.  

 

 

Figura 5.13. Propiedad mecánica del módulo de Young como una función de la fracción en volumen de 

partículas de sal de los valores obtenidos experimentalmente y con el acoplamiento del modelo matemático 

propuesto (línea recta) para la estimación de estos valores. Se han agregado imágenes obtenidas por 

microtomografía computarizada que representan algunas muestras analizadas.  
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5.5 Estudio del comportamiento a la compresión y permeabilidad 

mediante microtomografía computarizada 

Los materiales porosos se desarrollan como una buena alternativa para reemplazar diferentes 

huesos en el cuerpo humano, lo que ya se ha mencionado anteriormente, ya que mejoran la 

osteointegración, el crecimiento del tejido y simulan las propiedades mecánicas de los huesos 

humanos. Tales propiedades dependen en gran medida de las características de los poros y la 

fracción en volumen. Las muestras con una fracción en volumen de poro entre 16 y 60% y 

con una distribución de tamaño de poro entre 100 a 500 µm se analizaron mediante 

microtomografía computarizada. La adquisición de imágenes en 3D se realizó a una 

resolución en pixeles de 10 µm, al igual que el estudio analizado en la sección 5.3, lo que 

permitió observar la muestra completa. El propósito de esta parte del trabajo fue caracterizar 

el efecto de la fracción en volumen de poros sobre el comportamiento de compresión y las 

propiedades de flujo de las muestras porosas de Ti-6Al-4V fabricadas por la técnica del 

espaciador. Para esto, el comportamiento de compresión se evaluó mediante pruebas de 

compresión interrumpidas y, después de eso, se adquirieron nuevas imágenes en 3D de 

muestras con diferentes fracciones en volumen de poros mediante microtomografía de rayos 

X, es decir, antes y después de las pruebas de compresión. Para evaluar la permeabilidad y 

estudiar las propiedades de flujo, se llevaron a cabo simulaciones numéricas de flujo a través 

de la porosidad real utilizando el software Avizo® en las direcciones axial y radial. Además, 

las características de los poros como tamaño, forma, orientación, la interconectividad, la 

distribución del tamaño de poros, la tortuosidad, la superficie específica y el número de 

coordinación se evaluaron a partir del análisis de imágenes en 3D.  

 

5.5.1 Adquisición y análisis de imágenes 

Las imágenes en 3D fueron adquiridas como ya fue que fue descrito en la parte experimental 

en la sección 3.7 y en la parte de resultados de la sección 5.2. La resolución de voxel de 

aproximadamente 10 µm que se eligió permitió observar toda la muestra y con ello analizar 

los poros grandes. La calidad de las imágenes 3D después de la reconstrucción fue notable, 

y con el objetivo de mejorar el contraste entre la fase sólida y la fase porosa, las imágenes en 

3D de los volúmenes se filtraron con los complementos incluidos en el programa Image J. 
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Ambas: utilizaron filtros de mascara y mediana de enfoque para mejorar el contraste entre 

los granos y los poros. En la Figura 5.14 se muestran cortes en 2D de todas las muestras con 

diferentes fracciones en volumen de formadores de poros, antes y después de los ensayos de 

compresión.  

 

 

 

 

Figura 5.14. Rebanadas virtuales en 2D de las muestras que contienen diferentes fracciones en volumen de 

formadores de poros, antes y después de los ensayos de compresión, a) y b) 10%, c) y d) 15%, e) y f) 20%, g) 

y h) 30%, por último, i) y j) 50%. 

 

La separación de la fase sólida y porosa se realizó de la misma manera que fue descrito 

en la sección 5.2, en función del nivel de gris que se logra mediante un procedimiento de 

umbral seleccionando el nivel de gris de los voxeles, que se determina por el coeficiente de 

absorción de las muestras. El cual para este caso resulta directo, ya que el Ti64 tiene mayor 

absorción en comparación a los poros. De la misma manera, la fase sólida se representó con 

una intensidad de voxel de 255, mientras que la fase de poro con una intensidad de voxel de 
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0. También fueron requeridas operaciones morfológicas para mejorar la calidad de las 

imágenes binarias, como la apertura y el cierre. La operación de apertura permite eliminar 

pequeñas islas y picos o capas afiladas en la imagen. Por el contrario, la operación de cierre 

suaviza los contornos ayudando a eliminar pequeños orificios y rellenando huecos en los 

contornos. La imagen procesada se muestra en la Figura 5.15 utilizando la muestra con 50% 

en volumen de formadores de poros. La Figura 5.15 (a) muestra la imagen antes de emplear 

el método del umbral, y la Figura 5.15 (b) muestra la imagen binaria después de las 

operaciones morfológicas. Con el objetivo de obtener información de los poros grandes 

individuales, se aplicó un procedimiento de segmentación para separar los poros grandes 

como objetos aislados dentro de la imagen 3D. Esto se logró utilizando el método de cuenca 

hidrográfica ampliamente utilizado y el software Aviso para partículas segmentadas [59]. La 

Figura 5.15 (c) muestra la imagen binaria de poros grandes obtenidos mediante el negativo 

de la imagen binaria sólida de la Figura 5.15 (b). Finalmente, se obtuvo una imagen 

segmentada de poros, véase la Figura 5.15 (d), esto después de la aplicación del método de 

cuenca. Desde esta imagen, es posible obtener información para cada poro grande que se 

encuentra dentro de la imagen 3D, como el número de coordinación, la orientación y la 

esfericidad. La fracción en volumen de los poros se calculó utilizando las imágenes binarias 

de la Figura 5.15 (b), dividiendo el número de voxeles correspondientes a la fase de poros 

por el número total de voxeles en la imagen. La distribución del tamaño de los poros se estima 

a partir de las imágenes binarias de poros que se muestran en la Figura 5.15 (c), midiendo el 

volumen de poros globales en un elemento estructural octaédrico, que comienza con un 

tamaño de 2 voxeles por lado y aumenta en cada paso. Esta metodología ha sido utilizada por 

diferentes autores para determinar una distribución de poros cuando la porosidad está 

interconectada para ambos; en espumas metálicas y cerámicas [174, 201]. La 

interconectividad se calculó de manera similar a la descrita en la sección 5.3. (i) Primero, la 

porosidad se estableció con una intensidad de 255 y la fase sólida con 0, como se muestra en 

la Figura 5.15 (c). (ii) Posteriormente, se etiquetaron estos objetos y se obtuvo un nuevo 

volumen para identificar cada objeto en la imagen con un valor de gris diferente. (iii) por 

último, como la porosidad interconectada representa el poro más grande dentro de la muestra, 

es posible extraerla de la imagen mediante el umbral de la imagen con el valor de nivel de 

gris de este objeto que representa el poro. Finalmente, se calculó la fracción en volumen de 
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los objetos restantes en la imagen y el porcentaje de porosidad cerrada de obtuvo por la 

diferencia en la porosidad total existente [202]. 

 

 

Figura 5.15. Cortes en 2D de la muestra con 50% en volumen de formadores de poros; a) inicial, b) binaria, c) 

poros binarios, y d) poros binarios segmentados. 

 

La esfericidad se definió como el área de la superficie de la esfera que encierra el mismo 

volumen que el objeto 3D:  

 

 
𝑆𝑝 = 6𝑉√

𝜋

𝑠3
 

 

Ec. 5.14 

 

Donde Sp es la esfericidad, V y S son el volumen y la superficie, respectivamente. Este 

parámetro clásico, derivado del índice de forma 3D de Saltykov [203] se utilizó para describir 

la forma de las partículas y poros [201] y es un indicador de la irregularidad de las partículas. 
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Cuando Sp se aproxima a un valor de 1, la partícula se considera de forma esférica. A partir 

de la imagen segmentada en la Figura 5.15 (d), se etiquetaron todos los poros; así, el valor 

promedio final de todos los poros encontrados en la imagen se muestra en la Tabla 5-2. 

 

Tabla 5-2. Datos cuantitativos de las muestras porosas con diferentes fracciones en volumen de formadores de 

poros, antes y después de los ensayos de compresión.  

% 

vol. 

sal 

Fracción en 

volumen de 

poro 

Conectividad 

del poro (%) 

D10 poro 

(µm) 

D50 poro 

(µm) 

D90 poro 

(µm) 

Mediana del 

tamaño de 

canal (µm) 

Antes de compresión  

10 0.16 2 130 202 322 0 

15 0.24 86 95 213 340 70 

20 0.32 92 90 202 343 72 

30 0.4 96 84 197 330 72 

50 0.6 99 92 212 347 64 

Después de compresión  

10 0.13 3 76 181 311 0 

15 0.22 70 100 208 339 67 

20 0.28 87 78 177 303 65 

30 0.41 93 84 194 318 80 

50 0.69 99.8 106 230 364 93 

 

El número de coordinación de poros (z) se estimó de la misma forma como fue 

explicado en la sección 5.2 considerando que el método aquí empleado induce una ligera 

sobrestimación en el número de coordinación debido a la imagen no nula  [179], lo que 

también ya fue señalado y que puede corregirse en función de la resolución y el tamaño de 

poro promedio propuesto por Vagnon y col. [178]. La Figura 5.16 ilustra un poro extraído 

del volumen en 3D de muestras con 15% y 50% en volumen de partículas de sal, Figura 5.16 

(a) y (b), respectivamente. La superficie de contacto con otros poros circundantes también se 

muestra, lo que significa el número de coordinación de los poros. Además, los poros que se 

muestran en la Figura 5.16 presentan diferentes valores de esfericidad; 0.69 para la Figura 

5.16 (a), y 0.79 para la Figura 5.16 (b). 

 



 Instituto de Investigación en Metalurgia y Materiales | UMSNH                                         Capítulo V Sistema Poroso 

 

152 M. C. José Luis Cabezas Villa 

 

Figura 5.16. Representación de un poro en 3D con un contacto (a), (b) un poro con múltiples contactos. 

Muestras con 15% (izquierda) y 50% en volumen de formadores de poros (derecha).  

 

5.5.2 Ensayos de compresión  

Después de la adquisición de las imágenes en 3D de las muestras sinterizadas, se llevaron a 

cabo pruebas de compresión bajo las condiciones descritas en la sección 3.9 tal como se ha 

venido realizando en todos los experimentos. Los valores del módulo de Young E, y el 

esfuerzo de cedencia σy fueron los adquiridos y analizados en la sección 5.4. Recordando que 

la deformación axial se calculó como la relación entre el desplazamiento axial real (después 

de la corrección de la rigidez de la máquina) y la altura inicial de las muestras. Los ensayos 

de compresión se interrumpieron cuando la deformación axial alcanzó el 5%. En este caso, 

se logra la deformación plástica de las muestras y se puede seguir la evolución de los poros.  

 

5.5.3 Simulaciones numéricas de permeabilidad 

Las propiedades de flujo de las muestras porosas se evaluaron mediante simulaciones 

numéricas de permeabilidad realizadas con el uso del software Avizo ® en las imágenes 

binarias en 3D que contienen porosidad. Antes de ejecutar las simulaciones numéricas, el 

volumen mínimo representativo (MRV) se estimó recortando la imagen en pequeños cubos 

de volumen (20 x 20 x 20 voxeles) en el centro de la imagen y posteriormente se calculó la 

densidad relativa para este volumen. Estas operaciones se repitieron aumentando el volumen 

del cubo en 20 voxeles por lado hasta alcanzar una densidad relativa constante. El volumen 

mínimo útil para obtener suficiente precisión en los resultados tuvo que ser calculado, ya que 

existen limitaciones computacionales y, para acortar el tiempo en las simulaciones 
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numéricas. Se encontró que el volumen en el que la densidad relativa alcanzó un valor casi 

constante es de alrededor de 2503 voxeles. Se utilizó un volumen de 300 x 300 x 300 voxeles, 

que representa 27 mm3, para ejecutar las simulaciones numéricas que se realizaron en las tres 

direcciones principales del cubo, en las que “x” e “y”, representan el plano horizontal y el eje 

vertical z. 

 

Las simulaciones en Avizo ® se basan en la ley de Darcy, al resolver las ecuaciones 

de Navier Stokes con un método de volumen finito. La simulación consideró un fluido 

newtoniano incompresible de una fase de flujo laminar de estado estable y una viscosidad de 

0.045 Pa. S, que representa la viscosidad de la sangre. Las condiciones de los límites 

utilizados fueron la presión de entrada y salida, con valores de 130 y 10 kPa, respectivamente.  

 

5.5.4 Análisis cualitativo y cuantitativo después de la sinterización 

Los cortes virtuales en 2D mostrados en la Figura 5.14 (a), (c), (e), (g) y (i) ilustran la 

distribución de los poros grandes creados después de la evaporación de las partículas de 

bicarbonato de amonio. Se obtiene una distribución aleatoria de poros sin aglomeración de 

poros, lo que sugiere que la diferencia de tamaños de partículas de la matriz y los formadores 

de poros ayuda a mejorar las condiciones de empaquetamiento. Las partículas de la matriz 

más pequeñas pueden rodear las partículas de sal más grandes, para crear paredes pequeñas 

entre los poros después de la sinterización, esto se observa particularmente en muestras con 

30 y 50% en volumen de partículas formadoras de poros. La fracción en volumen de poros 

de las muestras después de la sinterización aumentó del 16% al 60%, dependiendo del 

porcentaje de partículas de sal, esto puedo consultarse en la Tabla 5-2. La conectividad de 

los poros también aumentó con la fracción en volumen de formadores de poros, sin embargo, 

para muestras con 10% en volumen de partículas de sal; la conectividad de los poros grandes 

es despreciable. Mientras tanto, se logra alcanzar el 86% de la conectividad de los poros 

cuando se agrega el 15% de las partículas de sal, y se obtiene una conectividad total para la 

muestra que contiene el 50% de partículas de sal, como se indica en la Tabla 5-2. La 

interconectividad de los poros se originó en la muestra que contiene un 20% en volumen de 

partículas de sal demostrando que forman una red continua dentro de la muestra antes de ser 

eliminadas. Las simulaciones numéricas de mezclas bimodales de partículas esféricas 
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mostraron que se requiere una fracción en volumen de 30% de partículas grandes, para que 

estas partículas se filtren cuando la relación del tamaño de partícula es de 3 [180].  

 

La distribución del tamaño de los poros es bastante similar para todas las muestras, 

sin importar la fracción en volumen de las partículas de sal utilizadas. Esto indica una buena 

dispersión de los poros grandes dentro de la muestra, aunque la muestra con un 10% en 

volumen de partículas de sal muestra una mayor cantidad de poros con 200 µm, como se 

observa en la Figura 5.17 (a). Esto podría atribuirse a una mejor dispersión de las partículas 

de la sal dentro de la matriz, ya que la fracción en volumen es menor y la posibilidad de 

encontrar otras partículas de sal disminuye, por lo que, se encuentra un mayor número de 

partículas de sal aisladas. Sin embargo, el tamaño medio de los poros (D50) es casi el mismo 

para todas las muestras, lo que confirma una buena dispersión de las partículas de sal. Por 

otro lado, los poros más grandes a 400 µm pueden formarse por la coalescencia de dos o más 

partículas de sal, esto influye en el tamaño de poro D90 que aumenta para una fracción de 

mayor volumen de partículas de sal, lo que puede verse en la Tabla 5-2. La distribución del 

tamaño de poros después de los ensayos de compresión se muestra en la Figura 5.17 (b). Se 

observa una reducción en la dispersión de la distribución para las muestras entre 10 y 30% 

en volumen de partículas de sal, lo que genera una reducción en el tamaño de poro D50. Lo 

contrario sucede con la muestra que contiene un 50% en volumen de partículas de sal, ya que 

la campana de Gauss se mueve ligeramente hacia a la derecha, lo que significa un aumento 

en el tamaño de los poros, como se muestra en la Tabla 5-2. 

El tamaño del canal del poro para las muestras con conectividad del poro casi-

completa se calculó a partir de la superficie obtenida durante el proceso de segmentación. El 

diámetro promedio de los canales después de la sinterización es bastante similar para todas 

las muestras, de alrededor de 70 µm. El tamaño del canal juega un papel importante en la 

permeabilidad y en la proliferación celular dentro de los materiales porosos. Los valores 

medidos del diámetro del canal se encuentran dentro del rango adecuado para promover el 

cultivo celular. Se ha demostrado que los diámetros de canal que se encuentran entre el rango 

de 30-100 µm resultan ser favorables para la adhesión celular [204, 205]. Griffon y 

colaboradores sugirieron que el cultivo celular mejora al aumentar el diámetro del canal, lo 

que aumenta la difusión de nutrientes y células a través de los andamios [206]. 
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a)  

 

 

b)  

Figura 5.17. Distribución del tamaño de poros de muestras con diferentes fracciones en volumen de poros, a) 

antes, y b) después del ensayo de compresión. 
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La conectividad de los poros grandes artificiales en las muestras es un parámetro 

importante, que se puede lograr a través de la porosidad entre las partículas que permanece 

después de la sinterización, pero los poros también pueden conectarse por el contacto directo 

entre las partículas de sal antes de su eliminación. Como la resolución de las imágenes en 3D 

no es suficiente para determinar los poros entre las partículas, el número de coordinación (Z) 

entre los poros grandes se calcula a partir del método utilizado en la sinterización de 

partículas esféricas, que se describió en la sección 5.2. Se encontró que Z aumenta a medida 

que incrementa la fracción en volumen de los poros, lo que se esperaba. Después de la 

sinterización, el valor de Z aumentó de 2.4 a 5 para fracciones en volumen de poro de 24 y 

60%, respectivamente, como se muestra en la Figura 5.18. Con el objetivo de determinar el 

comportamiento de Z, se emplea el modelo de Artz [207] para estimar el número de 

coordinación de partículas esféricas dentro del empaquetamiento de polvos sometidos a 

compresión, se extrapola para densidades relativas más bajas que se utilizan 

tradicionalmente:  

 

 
𝑍 = 𝑍0 + 1.55 [(

𝐷0

0.64
)

1
3 

− 1] 
 

Ec. 5.15 

 

Donde Z0 y Z son el número de coordinación inicial y real, respectivamente, D es la densidad 

relativa real. Para una densidad de 0.64, el valor sugerido para Z0 es de 6. Para este estudio, 

la densidad relativa representa la fracción en volumen de poro, que va desde 0.1 hasta 0.6. 

Como se puede observar en la Figura 5.18, el modelo de Artz muestra un buen ajuste con los 

valores obtenidos en las imágenes en 3D antes de la compresión. La diferencia entre el 

modelo de Artz y los valores experimentales se puede atribuir a la forma no esférica de los 

poros grandes, cuyo valor promedio de esfericidad es de alrededor de 0.75 como se muestra 

en la Tabla 5-3. La orientación de los poros se estimó de manera semejante como fue señalado 

en la sección 5.2, cuantificando el número de poros con ejes más grandes orientados a 30° o 

menos con respecto al plano horizontal, perpendicular al eje de la muestra. Se encontró que 

antes de los ensayos de compresión, alrededor del 70% de los poros se encuentran orientados 

cerca del plano horizontal, lo que probablemente se debe al efecto de la gravedad y los efectos 

de presión. 
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Figura 5.18. Número de coordinación de poros grandes como una función de la fracción en volumen de poros. 

 

Tabla 5-3. Características de los poros en 3D como una función de la fracción en volumen de los poros, antes 

y después de los ensayos de compresión. 

Fracción de 

volumen de poro 

Esfericidad del 

poro 

Superficie esférica 

(m-1) 

φ <30  

(%) 

Tortuosidad 

Antes de compresión 

0.16 0.73 2200.18 65.4 - 

0.24 0.78 5046.34 71.5 2.21 

0.32 0.75 6970.52 69.4 1.74 

0.4 0.74 8885.01 66.7 1.53 

0.6 0.77 9944.08 66.8 1.29 

Después de Compresión 

0.13 0.69 3373.18 71.4 - 

0.22 0.69 4551.37 72.1 2.13 

0.28 0.70 6884.37 72.3 1.86 

0.41 0.71 9177.52 69.4 1.46 

0.69 0.57 9744.21 52 1.24 
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La orientación de los poros puede desempeñar un papel importante en el 

comportamiento de la permeabilidad de las muestras, ya que el flujo sigue el camino más 

simple. Otro parámetro geométrico importante para la permeabilidad es la tortuosidad (τ) que 

se estimó mediante el uso del software Avizo ®. Encontrando que τ disminuye de 2.21 a 1.29 

a medida que la fracción en volumen de los poros aumenta de 24% a 60 %, esto puede 

analizarse consultando la Tabla 5-3. Por otra parte, la superficie específica incrementa a 

medida que la fracción en volumen de poros también lo hace, lo cual resulta ser lógico, 

porque depende directamente del volumen de los poros y del tamaño de las partículas, e 

influirá en la permeabilidad de las muestras.  

 

5.5.5 Análisis de compresión 

La Figura 5.19 (a) muestra el comportamiento de compresión de las muestras porosas. Se 

observa que el esfuerzo de cedencia aumenta a medida que la fracción en volumen de las 

partículas de sal disminuye, como se esperaba, ya que la porosidad juega un papel importante 

en las propiedades mecánicas. Las pruebas de compresión se interrumpieron cuando la 

deformación axial alcanzó aproximadamente el 5%. Después de esto, se realizó una segunda 

adquisición de imágenes en 3D de cada muestra. Para estimar el efecto de la fracción en 

volumen de poros, el módulo de Young (E) y el esfuerzo de cedencia (σy) se estimaron de la 

curva esfuerzo deformación de la Figura 5.19 (a), y se representó como una función de la 

fracción en volumen de poros en  la Figura 5.19 (b). El valor de E disminuyó 15 veces al 

aumentar la fracción en volumen de poros desde 16% hasta 60%. Se encontró el mismo 

comportamiento para el σy, esto es congruente a la ley de potencia propuesta por Gibson y 

Ashby [166] con el exponente modificado que aquí se propone por Cabezas y col. [140], 

como se discutió en la sección 5.5.1. Los valores de E encontrados para las muestras con un 

volumen de poros superior al 30% coinciden con los informados para las aplicaciones como 

implantes óseos. Después de los ensayos de compresión interrumpidos aproximadamente a 

la misma deformación (5%) para todas las muestras, se realizó una nueva adquisición de 

imágenes en 3D. La Figura 5.15 (b), (d), (f), (h) y (j) muestran cortes virtuales en 2D después 

de los ensayos de compresión en las muestras.  
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Figura 5.19. Curva esfuerzo deformación de los ensayos de compresión a), y módulo de Young y esfuerzo de 

cedencia como una función de la fracción de volumen de poro b).  
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El análisis cualitativo indica que se lograron pequeños cambios en la porosidad de las 

muestras después de compresión. Gracias a esto, es posible identificar el mismo volumen 

analizado antes de la compresión. Se observó en las muestras con una fracción en volumen 

de poro inferior al 32% que algunos poros se unen para formar otros más grandes y la mayoría 

de los poros pequeños disminuyen su tamaño, o finalmente se cierran completamente. Este 

comportamiento también fue encontrado por Sing y col. [208] asociando el cierre del poro a 

su orientación. Por otro lado, para las muestras con fracciones en volumen de poros mayores, 

se observa la formación de algunas grietas que se propagan a lo largo de los poros grandes. 

Las grietas observadas van en dirección horizontal, que es perpendicular a la carga de 

compresión. Los datos cuantitativos confirman que la fracción en volumen de poros 

disminuyó para las muestras con una fracción en volumen de poros del 32% y que aumenta 

para muestras con fracciones en volumen mayores. La muestra con la fracción en volumen 

de poros más baja y más alta presentó la mayor reducción del 18% y un incremento del 15% 

de la fracción en volumen de poros, respectivamente. La misma tendencia se encontró para 

la conectividad de los poros, que disminuyó de 87% a 70% por una reducción en la fracción 

en volumen de poros de 24 % a 22%.  

Los tamaños de poros muestran una tendencia diferente, ya que la mayoría de las 

muestras redujeron sus tamaños de poros, lo que indica que los poros se están cerrando, por 

lo que, se obtiene una reducción en la fracción de volumen de poros. Al contrario, para la 

muestra con una fracción en volumen del 60%, el tamaño de los poros aumentó, lo que indica 

que los poros se están uniendo entre sí. Esto efecto podría generarse debido al fallo puntual 

de las partículas de Ti-6Al-4V, que crea y propaga grietas dentro de la muestra. Esta 

suposición se encuentra respaldada por el valor de esfericidad de los poros para la muestra 

con la fracción en volumen de poros más alta que disminuye de 0.77 a 0.57, mientras que, en 

las otras muestras la esfericidad mostró una reducción insignificante de 0.75 a 0.7 que se 

debe a la disminución del tamaño de los poros. La orientación de los poros también sugiere 

que la muestra con la mayor fracción en volumen presenta un comportamiento de compresión 

diferente, ya que la orientación de los poros se reduce de 66.8 a 52, mientras que, para las 

otras muestras, la orientación de los poros aumentó ligeramente. 
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Con el objetivo de ilustrar ambos comportamientos de compresión, en la Figura 5.20 

se muestran cortes transversales; antes y después de los ensayos de compresión, para 

muestras fabricadas con 15% y 50% en volumen de partículas de sal. Además, como ejemplo, 

los poros seleccionados antes y después de los ensayos de compresión se muestran con la 

finalidad de ilustrar lo mencionado anteriormente. Se observa que la deformación es 

homogénea en toda la muestra, reduciendo su altura y aumentando su diámetro. Esto indica 

que las partículas presentan una sinterización avanzada, formando una matriz sólida 

interconectada. 

 

 

Figura 5.20. Representación en 3D de poros de muestras con; a) y b) 15% antes y después de compresión, 

respectivamente, lo mismo para c) y d) pero con 50%. 
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Este comportamiento resulta diferente al reportado por Farías y col. [209], en el que 

encontraron que las heterogeneidades en la microestructura inducen deformación 

anisotrópica después de los ensayos de compresión. El análisis cualitativo de los cortes 

transversales indica que los poros grandes redujeron su tamaño después de la compresión de 

la muestra con 15% en volumen de partículas de sal, como se observa en las Figuras 5.20 (a) 

y 5.20 (b), también muestran que el poro tiene una forma alargada en dirección radial a la 

muestra que se ilustra mediante el poro en 3D, que se observa antes y después de la 

compresión. A pesar de que los poros parecen estar más redondeados después de la 

compresión, su tamaño más grande se alarga en la dirección radial, lo que hace que 

esfericidad disminuya y la orientación de los poros aumente. Lo contrario se observa para la 

muestra que contiene el 50% en volumen de partículas de sal, ya que el análisis cualitativo 

indica que se observa una mayor porosidad y que los poros grandes parecen aumentar su 

tamaño. Esto se logra probablemente rompiendo los contactos puntuales que separan los 

poros grandes entre ellos, como se muestra en el rectángulo de color rojo en las Figuras 5.20 

(c) y 5.20 (d). La representación de los poros en 3D muestra inicialmente tres poros separados 

por finas paredes sólidas, véase la Figura 5.20 (c), posteriormente, después de la compresión 

las paredes se rompen y los tres poros se convierten en un poro más grande, lo que aumenta 

su tamaño y reduce su esfericidad, esto confirma los datos cuantitativos discutidos 

anteriormente.  

 

5.5.6 Análisis de permeabilidad  

Una representación de la muestra fabricada con un 50% de partículas de sal se presenta en la 

Figura 5.21 para ilustrar la selección del volumen utilizado en las simulaciones numéricas de 

permeabilidad. En la Figura 5.21(a) se presenta la muestra completa con un volumen de 27 

mm3 en el centro de la muestra, lo que permite observar la porosidad contenida en dicho 

volumen. La Figura 5.21 (b) muestra la representación en 3D del volumen que se utilizó para 

las simulaciones, en la que se observan los poros grandes distribuidos sobre todo el volumen. 

En la Figura 5.21 (c) se observa una representación en 3D del volumen utilizado y de las 

líneas de flujo a través de los ejes principales de la muestra, donde “x” e “y” representan la 

dirección radial y “z” el eje vertical. Los valores de permeabilidad obtenidos en los ejes “x” 

e “y” resultaron muy similares entre ellos, sin embargo, como representan la dirección radial 
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de las muestras, se calculó un promedio de ambas para obtener el valor de permeabilidad en 

la dirección radial.  

 

 

Figura 5.21. Representación en 3D de la muestra fabricada con 50% en volumen de partículas de sal, a) 

muestra completa, b) volumen en 3D utilizado para las simulaciones numéricas de permeabilidad, y c) 

volumen en 3D con las líneas de flujo en las tres direcciones principales.  

 

La Figura 5.22 (a) y la Figura 5.22 (d) muestran una representación en 3D de la 

porosidad contenida en el volumen utilizado para estimar la permeabilidad de las muestras 

fabricadas con 15 y 50% en volumen de partículas de NH4HCO3. Los pseudocolores se 

utilizan para ilustrar la interconectividad entre los poros, siendo el color azul el de mayor 

predominio de poro interconectado dentro del volumen. Como se observa en la muestra 
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fabricada con 15% en volumen de partículas de sal, muestra algunos poros grandes 

desconectados del poro principal, a pesar del hecho de que la conectividad de los poros es 

superior al 90%, como se mencionó anteriormente. Esto resulta importante ya que el camino 

para el transporte de los fluidos se vuelve más complicado y con esto se disminuye la 

permeabilidad. Las Figuras 5.22 (b) y (c) muestran los patrones de flujo simulados a través 

de la muestra con 15% en volumen de partículas de sal, que tienen una fracción en volumen 

de poros del 24%. 

 

 

Figura 5.22. Representación del volumen en 3D de la porosidad y de las líneas de flujo para el flujo sanguíneo 

a través de los poros en las direcciones vertical y horizontal, para las muestras con 15% en volumen de 

partículas de sal; a), b) y c), y para muestras con un 50% en volumen de partículas de sal; d), e) y f).  

 

En este caso, se puede ver que el fluido pasa principalmente a través del centro de las 

muestras en la dirección axial, véase la Figura 5.22 (b), que muestra un aumento en la 

velocidad del fluido en diferentes zonas del volumen que se identifica por los colores verde 

y amarillo en las trayectorias. Para la dirección radial, véase la Figura 5.22 (c), se puede 
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observar que l fluido encontró más vías para pasar a través del volumen, aunque se observa 

el mismo aumento de la velocidad en el mismo lugar que el observado en la dirección axial. 

Por otro lado, para la muestra fabricada con 50% en volumen de partículas de sal, que 

contiene una fracción en volumen de poros del 60%, es posible observar más líneas de flujo 

de trayectoria en ambas direcciones tanto axial como radial, y no se detecta un incremento 

en la velocidad sanguíneo simulado al mostrar colorees similares en los patrones de fluidos, 

lo que se observa en las Figuras 5.22 (e) y 5.22 (f). 

 

Los valores de permeabilidad obtenidos de las simulaciones numéricas de los 

volúmenes en 3D obtenidos a partir de las imágenes de microtomografía se muestran en la 

Figura 5.23. Las simulaciones numéricas se realizaron en muestras antes (BC) y después de 

compresión (AC), así como en ambos ejes; vertical y radial. La Figura 5.23 (a) muestra los 

valores de permeabilidad en función de la fracción en volumen de poro y se encontró que la 

permeabilidad aumenta a medida que incrementa la fracción en volumen de poros, tal como 

se esperaba. También se encontró que la permeabilidad resulta ser mayor en la dirección 

radial que en la dirección vertical, que es el eje de compactación. Los valores de 

permeabilidad de las muestras antes de la compresión en la dirección vertical se encuentran 

en el rango de 0.16 hasta 1.6 x 10-10 m2, mientras que en la dirección radial van de 0.25 a 2.2 

x 10-10 m2. La relación de la permeabilidad en la dirección radial con respecto a la axial 

disminuye de 1.8 a 1.3 a medida que la fracción en volumen de los poros incrementa de un 

24 a un 60%. Esto es consistente con la orientación de los poros que disminuyó de 72% a 

66% a medida que aumentaba la fracción en volumen de poros. Se encontró que la 

permeabilidad aumenta alrededor de diez veces al aumentar la fracción en volumen de 24 a 

60% en ambas direcciones. Los valores de permeabilidad coinciden con los medidos 

experimentalmente por Nauman y col. [190] en huesos de fémur proximales y vertebrales 

humanos, que informaron un rango de valores de permeabilidad amplio para los huesos 

humanos ( 2.68 x 10-11 a 2 x 10-8 m2). También encontraron una anisotropía alta cuando la 

permeabilidad se mide en la dirección longitudinal y transversal de los huesos, cuya relación 

va de 2.05 a 23.3 y concluyeron que la anisotropía es relativa al sitio atómico del hueso. Los 

valores de permeabilidad estimados mediante simulaciones numéricas en este trabajo son 

ligeramente más bajos que los reportados para el hueso trabecular humano (0.4-11 x 10-9 m2) 
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medidos a partir de calcáneo fresco congelado de cadáveres pro Grimm y Williams [210]. 

Los valores de permeabilidad también son consistentes para materiales porosos con 

cantidades similares de fracción en volumen y tamaño de poro fabricados por la técnica del 

soporte espaciador [195] o por la fabricación de aditivos [196, 198]. 

 

 

 

 

Figura 5.23. Permeabilidad estimada a partir de las simulaciones numéricas en función de; a) fracción en 

volumen de poro, b) número de coordinación promedio de poros grandes, c) tamaño medio de poro, y c) 

tamaño medio del canal.  

 

Con el objetivo de establecer las características que afectan la permeabilidad, las 

Figuras 5.23 (b), (c) y (d) muestran la permeabilidad en función del número de coordinación, 

el tamaño medio de poro y el tamaño medio del canal, respectivamente. En este caso, se 
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encontró que la permeabilidad aumentó linealmente cuando también lo hicieron el número 

de poros de coordinación y el tamaño de canal. También se observa un aumento en el tamaño 

de poro generando que la permeabilidad incremente, pero la tendencia resulta ser menos 

clara, tal vez porque el tamaño medio de poro es casi la misma para todas las muestras. 

Diferentes trabajos han evaluado el efecto del tamaño del poro sobre la permeabilidad, así 

como la unión celular y han demostrado que la permeabilidad aumenta tanto como lo hace el 

tamaño del poro, han evaluado tamaños de poro entre 80 y 325 µm [211, 212]. El número de 

coordinación y el tamaño del canal influyen la permeabilidad, ya que reducen la tortuosidad 

de las rutas de flujo y con ello aumentan la cantidad de rutas de flujo posibles, como se 

mencionó anteriormente, véase las Figuras 10 (b), (c), (e) y (f). 

 

Finalmente, la permeabilidad de las muestras después de la compresión muestra una 

pequeña reducción de su valor, sin embargo, esto se debe principalmente a la reducción del 

volumen de los poros y del tamaño del canal. De hecho, el tamaño de canal medio parece 

tener un efecto mayor sobre la permeabilidad de las muestras después de los ensayos de 

compresión. 

 

5.6 Conclusiones 

Materiales con un amplio rango de porosidad se fabricaron sinterizando polvos de la aleación 

Ti-6Al-4V con partículas de sal de NH4HCO3 que actuaron como soportes espaciadores. Se 

han evaluado el comportamiento cinético mediante ensayos de dilatometría, el 

comportamiento de sinterización, las propiedades mecánicas, análisis y obtención de 

imágenes en 3D, así como el efecto de la fracción en volumen de poros sobre el 

comportamiento de compresión y la permeabilidad mediante microtomografía 

computarizada y simulaciones numéricas de flujo y las características de los poros, y las 

principales conclusiones son las siguientes:  

 

Como era de esperar, la densidad relativa disminuye al incrementar la fracción en volumen 

de las partículas de sal y se ha propuesto un modelo analítico simple para predecir los posibles 

valores de la densidad en verde y de las muestras sinterizadas, lo que tiene en cuenta el efecto 
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esférico de la introducción de las partículas grandes e irregulares dentro del empaquetamiento 

de las pequeñas y esféricas.  

 

La contracción axial se promueve tanto como se añade mayor cantidad de fracción en 

volumen de partículas de sal, porque las partículas que se encuentran alrededor de los poros 

grandes son libres para reorganizarse y por la deformación de los poros grandes debido al 

esfuerzo generado por la sinterización.  

 

Los poros grandes generados por las partículas de las sales, se distribuyeron de manera al 

azar dentro de las muestras sin formar aglomeraciones, teniendo una distribución homogénea 

de estás, esto debido a que las partículas de los polvos de la aleación Ti-6Al-4V son más 

pequeñas que las partículas de la sal, lo que permite una mejor distribución. El análisis de 

imágenes en 3D indicó que la interconectividad completa de los poros grandes se logra 

cuando la fracción en volumen de las partículas de sal se encuentra por encima del 20% en 

volumen. Además, este análisis proporcionó distribuciones de tamaño de poro y canal, que 

se encuentran en el rango de tamaños que son sugeridos para implantes óseos.  

 

Las propiedades mecánicas de compresión deducidas de la densidad simple cubren rangos 

de valores amplios que son consistentes con los datos del hueso humano. Estos valores 

aumentan a medida que la densidad relativa incrementa, siguiendo las leyes de potencia 

propuestas por Gibson y Ashby, con un exponente ajustado a partir de los datos 

experimentales obtenidos.  

 

Acoplando la ecuación propuesta para estimar los valores de la densidad relativa en verde y 

sinterizada, así como la ley de potencia de Gibson y Ashby, es posible predecir las 

propiedades mecánicas en función de la fracción en volumen de las partículas de sal de 

bicarbonato de amonio, siguiendo el procedimiento utilizado aquí, que será muy útil para 

producir materiales con propiedades a la medida o requeridos.  

 

Las características del poro obtenidas en las muestras porosas concuerdan con las 

características de las partículas de los formadores de poros que indican una buena dispersión 
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dentro de la matriz de las partículas de la aleación de Ti-6Al-4V. Por lo tanto, la forma 

alargada de las partículas generó una orientación preferencial de los poros debido a la técnica 

de procesamiento empleada. Gracias al análisis de microtomografía también fue posible 

analizar el número de coordinación de poros grandes, cuyo promedio sigue el modelo de Artz 

en función de la fracción en volumen de poros. También se demostró que la fracción en 

volumen de poros obtenida después de la sinterización está íntimamente relacionada con la 

cantidad de formadores de poros utilizados.  

 

Se detectaron dos comportamientos de compresión diferentes en muestras porosas que 

dependen de la fracción en volumen de poros y del espesor de la pared del material sólido. 

Para fracciones en volumen de poros inferiores al 40% se encontró que los poros se cierran 

durante la deformación plástica, lo que sugiere que absorben energía durante las pruebas de 

compresión. Por otro lado, cuando la fracción en volumen de los poros es superior al 40%, 

la coalescencia de los poros se produce al agrietar los puntos de contacto sólidos finos que 

dan origen a las fisuras, que se propagan en la muestra aumentando el tamaño del poro y la 

fracción en volumen de poros.  

 

La permeabilidad se vio influenciada por la fracción en volumen de poros, el tamaño medio 

del canal, el número de coordinación de poros y la forma de los poros. Los tres primeros 

generan un incremento en la permeabilidad cuando estos aumentan. El tamaño del canal tiene 

una respuesta lineal en función del número de coordinación promedio de los poros. Mientras 

tanto, la fracción en volumen de los poros parece tener un comportamiento que sigue la ley 

de potencia con respecto a la permeabilidad. Por otro lado, la forma de los poros induce una 

anisotropía en la permeabilidad, que es más alta en la dirección de la dimensión más grande 

de la orientación de los poros. Esta anisotropía resulta adecuada porque los huesos reales 

muestran el mismo comportamiento anisotrópico, aunque mucho más alto que el medido 

aquí. Sin embargo, podría ser posible replicar valores similares de anisotropía en las 

propiedades de flujo utilizando formadores de poros más alargados que crean una dirección 

preferencial durante las etapas de procesamiento.  
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También se concluye que la muestra con una fracción en volumen de poros del 60 % mostró 

propiedades cercanas a las reportadas para los huesos reales con respecto a las propiedades 

mecánicas y de permeabilidad. Las características de los poros también se encuentran entre 

las recomendadas para el cultivo de osteoblastos y la ingeniería del tejido del cartílago. Por 

lo tanto, será posible el uso para implante óseo de este tipo de muestras.  
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_____________________    CAPÍTULO VI 

RESULTADOS. SISTEMA COMPUESTO 
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6 RESULTADOS. SISTEMA COMPUESTO 

En esta sección se presentan los resultados obtenidos en la fabricación de materiales 

compuestos que consiste en estudiar el efecto de la inclusión de partículas diferentes a la 

aleación Ti64 sobre la cinética de densificación. En este caso se estudió la adición de 

partículas de Ta, debido a que mejoran las propiedades de dureza y además ayudan con la 

citocompatibilidad de la aleación. Se analizó el efecto que se tiene con los diferentes 

porcentajes en volumen de inclusiones de Ta sobre la cinética de sinterización, la 

determinación de los valores de la energía de activación para conocer los parámetros activos 

durante el sinterizado de los compuestos, los cambios microestructurales mediante MEB, 

DRX y MO fue llevada a cabo en los compuestos sinterizados y la evaluación de las 

propiedades mecánicas pertinentes al módulo de Young, el esfuerzo de cedencia y dureza. 

 

6.1 Dilatometría  

A partir del análisis de los datos obtenidos por dilatometría se presenta la Figura 6.1 que 

muestra la evolución de la densidad relativa como una función de la temperatura para las 

muestras sinterizadas a 1260°C con los distintos porcentajes en volumen de Ta utilizados. En 

este caso, se observa que los valores iniciales de la densidad relativa para cada una de las 

muestras son distintos, ya que estos valores disminuyen conforme el porcentaje de Ta 

incrementa, lo mismo que sucede con los valores finales de la densidad relativa, notando de 

esta manera la influencia que tiene el incremento del material de refuerzo para una misma 

temperatura, incluso el progreso de la densificación relativa que se alcanza durante el periodo 

isotérmico es mayor para la muestra sin inclusiones en relación a las muestras que contienen 

distintos porcentajes de Ta. 

 

Para mostrar el efecto de las diferentes temperaturas de sinterización se presentan las 

imágenes de la Figura 6.2 que de la misma manera muestran el progreso de la densificación 

relativa en función de la temperatura, en cada una de ellas se exhiben las curvas 

correspondiente a las diferentes temperaturas de sinterización (1150-1260°C) para cada 

porcentaje en volumen de Ta empleado (0-30%), según se indique en cada una de las 

imágenes. 
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Figura 6.1. Progreso de la densificación relativa como una función de la temperatura de sinterización a 

1260°C, con los distintos porcentajes de Ta utilizados para cada muestra.  
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sinterizado, ya que a menor temperatura; la densificación que se logra obtener al final es 
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las muestras, tal como era de esperarse, por lo que el incremento de Ta en las muestras no 

afecta el comportamiento de la temperatura para ninguno de los casos. Según lo observado 

en las Figuras 6.1 y 6.2 (a-b) la densidad relativa inicial disminuye lentamente durante los 

primeros instantes de manera casi inapreciable hasta alrededor de los 850°C, este 

comportamiento es igual, pero hasta los 800°C para las muestras que contienen mayor 

porcentaje en volumen de Ta como se puede ver en la Figura 2(c-d). Este comportamiento es 

debido a la expansión térmica del material la cual disminuye para los porcentajes más bajos 

de Ta. A partir de esta temperatura, según sea el caso, se comienza a tener un incremento 
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llegar a la temperatura de sinterización con un incremento adicional en la densidad relativa 

0.4

0.5

0.6

0.7

0.8

0.9

1

0 200 400 600 800 1000 1200 1400

0 vol.% 3 vol.% 5 vol.% 10 vol.%

15 vol.% 20 vol.% 30 vol.%

D
en

si
d

a
d

 r
el

a
ti

v
a

Temperatura ( C)



 Instituto de Investigación en Metalurgia y Materiales | UMSNH                                     Capítulo VI Sistema Compuesto 

 

174 M. C. José Luis Cabezas Villa 

durante la meseta de temperatura isotérmica, posteriormente la densidad continúa avanzando 

suavemente durante el periodo de enfriamiento como resultado de la contracción térmica, 

mostrando un comportamiento lineal alrededor de hasta los 300°C.  

 

(a) (b)  

 

(c) (d)  

Figura 6.2. Evolución de la densificación relativa como una función de las distintas temperaturas de 

sinterización; a) sin Ta, b) 5% Ta, c) 15% Ta, y d) 30% Ta.  
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conforme la temperatura de sinterización disminuye, lo que ya había sido mencionado 

anteriormente. En este caso la densificación menor que se tiene, corresponde a la muestra 

con 30% en volumen de Ta y sinterizada a 1150°C con un valor de la densidad relativa del 

73% que es 30% menor en comparación con la muestra con 3% de Ta y sinterizada a 1260°C 

que presenta un valor en la densidad relativa del 94%, semejante a la muestra sin inclusiones 

pero sinterizada a 1150°C. Considerando la Temperatura más baja de sinterización (1150°C) 

la mayor densificación que se obtuvo para las muestras con inclusiones fue del 89%. 

Considerando todas los materiales sinterizados con y sin inclusiones en la Figura 6.3 puede 

verse que los valores de densidad relativa van desde un 73% hasta un 92% y si se analizan 

únicamente los materiales que contienen inclusiones de Ta sé observa que los valores de la 

densidad relativa se encuentran en un rango que varía desde el 73% hasta el 94%. El efecto 

de la temperatura de manera general para todas las muestras también es apreciable en la 

Figura 6.3, lo que permite comparar entre sí los valores en función de la temperatura de 

sinterización y del porcentaje de Ta que contenga el compuesto. 

 

 

Figura 6.3. Densidad relativa final (sinterizada a diferentes temperaturas) como una función de la fracción en 

volumen de partículas de Ta, para los compuestos fabricados. 
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Para apreciar los cambios de volumen en bulto en la microestructura interna de los 

compuestos durante la sinterización con los distintos porcentajes en volumen de inclusiones 

se muestra la Figura 6.4 que representa la rapidez de densificación definida como dρ/dt, está 

en función de la temperatura para las muestras sinterizadas a 1260°C con los distintos 

porcentajes en volumen de las inclusiones de Ta. El comportamiento que se aprecia en la 

Figura 6.4 es semejante para las otras temperaturas de sinterización. Se observa que hay dos 

cambios de volumen significativos representados como picos en las curvas, el primer cambio 

que se observa en las curvas entre el rango de temperaturas de 740 a 920°C, lo que indica 

que durante el calentamiento está sucediendo algo en la microestructura interna de los 

compuestos y en la muestra sin inclusiones, este efecto se ve afectado por el incremento de 

inclusiones de Ta, ya que la posición del pico se desplaza hacia la derecha conforme 

incrementa el Ta en los compuestos. Estos valores pueden observarse de manera más clara 

en la Tabla 6-1 donde el desplazamiento del primer cambio de volumen que se identifica en 

la Figura 6.4 es a una temperatura mayor para el 30% de Ta, siendo 24% la temperatura 

mayor en relación a la muestra sin inclusiones.  

 

 

Figura 6.4. Velocidad de densificación como una función de la temperatura para las muestras sinterizadas a 

1260°C durante el calentamiento, con todos los % en volumen de Ta utilizados. 
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Tabla 6-1. Cambios de volumen para cada uno de los picos registrados a distintas temperaturas en función del 

porcentaje en volumen de Ta en las muestras, obtenidos por dilatometría de la Figura 4.4. 

 

% Vol. Ta 

Temperatura (°C) 

Pico 1 - Calentamiento Pico 2 - Calentamiento Pico 3 - Calentamiento 

0 746.45 1093.95 1015.95 

3 754.75 1104.65 10004.05 

5 759.95 1117.05 996.25 

10 830.05 1132.25 977.45 

15 836.55 1151.55 937.05 

20 891.95 1195.15 841.15 

30 923.95 1221.45 814.75 

 

Para analizar la influencia de este primer cambio de volumen (pico1) que se registra 

en función de la adición de las inclusiones de Ta, se presenta la Figura 6.5 que de igual 

manera muestra la rapidez de densificación como una función de la temperatura únicamente 

para tres muestras: (i) la muestra sin inclusiones, (ii) la muestra que tiene la menor cantidad 

de inclusiones (3%) y (iii) la que contienen el mayor número de inclusiones (30%). En este 

caso, se puede ver que se trazó un pendiente en cada uno de los primeros cambios de volumen 

del pico 1, de estas muestras que indican un cambio en sus pendientes, presentando una 

inclinación menor la pendiente de la muestra sin inclusiones e incrementando la inclinación 

de esta pendiente conforme la adición de Ta en los compuestos es mayor, lo que indica que 

la rapidez de densificación se retrasa, desplazándose de esta manera, el primer cambio de 

volumen a una mayor temperatura en función del aumento de Ta en los compuestos. 

 

El primer cambio de volumen, no se asocia específicamente a un posible cambio en 

la microestructura del material, o que se haga mención al respecto, ya que no ha sido 

reportado en la literatura o trabajos previos de investigación. Sin embargo, existen otros 

trabajos que se han enfocado a estudiar el comportamiento cinético de la sinterización de 

polvos de la aleación Ti64 [18, 92, 213] y polvos de Ti [8, 71], en estos trabajos únicamente 

se hace énfasis al cambio de la transición de la fase α a la fase β por encima de los 850°C que 

se dan en el titanio [214], sin dar información con respecto a lo que ocurre con el primer 

cambio de volumen que también se presenta en las muestras sin inclusiones pero sin ningún 

desfasamiento de este, tal como se ve en la Figura 6.5. Por lo que, se propone que este primer 
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cambio de volumen registrado podría estar asociado a la difusión que existe entre las 

partículas de Ta en la matriz de la aleación Ti6Al4V. Presentando una mayor rapidez de 

difusión de las partículas de Ta en la matriz, cuando se tienen menor porcentaje en volumen 

de estas.  

 

 

Figura 6.5. Velocidad de densificación como una función de la temperatura, sinterizadas a 1260°C durante el 

calentamiento. Únicamente para las muestras sin inclusiones, con el porcentaje más bajo y el más elevado de 

Ta. 
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1.E-06

1.E-05

1.E-04

1.E-03

600 700 800 900 1000 1100 1200 1300

1260°C_0Ta

1260°C_3Ta

1260°C_30Ta

Temperature ( C)

D
en

si
fi

ca
ti

o
n

 r
a

te
 (

s-1
)

Temperatura ( C)

V
e
lo

c
id

a
d

 d
e
 d

e
n

si
fi

c
a

c
ió

n
 (
s-1

)



 Instituto de Investigación en Metalurgia y Materiales | UMSNH                                     Capítulo VI Sistema Compuesto 

 

179 M. C. José Luis Cabezas Villa 

también se desplaza a una mayor temperatura conforme el porcentaje en volumen de las 

partículas de Ta es mayor. Es decir, que con el 30% de Ta la transición de la fase α a la fase 

β ocurre a los 1221.45°C que representa un incremento de 128 °C para la muestra sin 

inclusiones de Ta, donde la transición ocurre a una temperatura menor a los 1093.95°C.  

 

Para tener una comparativa con respecto a los cambios de volumen durante el 

calentamiento, se presenta de la misma manera que en la Figura 6.5, la rapidez de 

densificación como una función de la temperatura para las muestras sinterizadas a una 

temperatura de 1260°C, durante el enfriamiento, pero de manera representativa de cuatro 

curvas correspondientes; a la muestra sin inclusiones, y muestras con 3, 15 y 30 % Ta, tal 

como se observa en la Figura 6.6. Únicamente el segundo cambio de volumen referido a la 

transición de β → α es apreciable durante el enfriamiento de las muestras sinterizadas, ya que 

el primer cambio de volumen no reaparece, lo que indica que el Ta se difunde en la matriz 

de la aleación Ti6Al4V únicamente durante el calentamiento y permanece distribuido sobre 

los compuestos posterior a la sinterización y al enfriamiento [80, 217]. 

 

 

Figura 6.6. Rapidez de densificación como una función de la temperatura para las muestras sinterizadas a 

1260°C durante el enfriamiento, para las muestras con 0, 3, 15 y 30% de Ta.  
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En cada una de las curvas que aparecen en la Figura 6.6 se marca con un círculo el 

cambio de volumen representado por el comienzo de cada uno de los picos. En este caso 

sucede lo contrario a lo sucedido durante el calentamiento en la Figura 6.4, ya que aquí la 

temperatura de transición se desplaza hacia una menor temperatura, estos valores están 

reportados en la Tabla 6-1 como pico 2 durante el enfriamiento para todos los porcentajes de 

Ta. Aquí se observa que la temperatura de transición de α → β para la muestra sin inclusiones 

es de 1015.95°C y va hasta 814.75 para la muestra que tiene el 30%Ta, esto debido a que el 

Ta actúa como estabilizador de la fase β en la aleación Ti6Al4V haciendo que permanezca 

está fase sin cambiar durante un tiempo más prolongado en el enfriamiento, teniendo como 

resultado mayor cantidad de fase β remanente que es retenida por el efecto estabilizador de 

las inclusiones, permitiendo que la fase β sea más estable a temperatura ambiente [214, 218-

220]. 

 

 

Figura 6.7. Valor de temperatura de los cambios de volumen registrados como una función del porcentaje en 

volumen de las diferentes inclusiones de Ta, para las muestras sinterizadas a 1260°C, durante el 

calentamiento para los dos picos.  
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Los valores reportados en la Tabla 6-1 son graficados y presentados en las Figuras 

6.7 y 6.8 donde se muestra la temperatura como una función del porcentaje en volumen de 

Ta, para apreciar el comportamiento de los cambios de volumen para los picos durante el 

calentamiento en la Figura 6.7 y durante el enfriamiento del pico 2 referido al cambio de 

transición de fases en la Figura 6.8. Analizando la Figura 6.7 se observa un comportamiento 

lineal durante el calentamiento en los valores de la temperatura conforme incrementa el Ta 

en los compuestos tanto para el pico 1 como para el pico 2. En cambio, en la Figura 6.8 se 

incluye el pico 2 durante el calentamiento y se observa que estos valores se comportan de 

manera contraria a lo sucedido durante el enfriamiento en el pico 2, por lo mencionado 

anteriormente. El comportamiento del pico 2 durante el enfriamiento en el descenso de los 

valores de temperatura para el aumento del porcentaje en volumen de Ta no muestra un 

comportamiento semejante a una predicción tan lineal como la aproximación lineal del pico 

2 durante el calentamiento.  

 

 

Figura 6.8. Valor de temperatura de los cambios de volumen registrados como una función del porcentaje en 

volumen de las diferentes inclusiones de Ta, para las muestras sinterizadas a 1260°C, durante el enfriamiento 

para el pico 2. 
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En la Figura 6.9 se presenta la rapidez de densificación (dρ/dt) durante la temperatura 

de sinterización isotérmica a 1260°C en función del tiempo. Se puede observar que la rapidez 

de densificación durante los primeros instantes de la isoterma es mayor para la muestra que 

no tiene inclusiones y que esta se ve afectada por el aumento de Ta en los compuestos, ya 

que conforme incrementa el porcentaje de estas inclusiones, tiende a ser menor la rapidez de 

densificación durante los primeros instantes, esto para la muestra con el mayor contenido de 

Ta. Ahora bien, conforme el tiempo progresa la rapidez de densificación tiende a igualarse 

alrededor de los 1000 segundos para todas las muestras independientemente de la cantidad 

de las partículas de Ta que pueda contener cada compuesto, con un comportamiento continuo 

hasta finalizar la etapa de sinterización isotérmica. Este efecto puede observarse de manera 

más clara realizando un ajuste logarítmico en la escala del tiempo para destacar las 

acentuaciones que se tiene en cada una de las curvas, como se muestra en la Figura 6.10, 

donde se distingue el efecto que se tiene para una mayor rapidez de densificación durante los 

primeros 100 segundos. 

 

 

Figura 6.9. Velocidad de densificación como una función del tiempo durante la etapa de sinterización 

isotérmica a 1260°C, con los distintos porcentajes en volumen de Ta utilizados en los compuestos. 
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Ya que en el comienzo la rapidez de densificación para la muestra sin inclusiones 

resulta ser de 2.3 veces mayor en relación a la muestra con el 30 % Ta y si se realiza una 

comparación únicamente en las muestras con inclusiones, considerando a la que contiene el 

menor contenido de Ta resulta que es 1.82 veces mayor en relación a la de mayor contenido 

de Ta. La Figura 6.10 permite observar que la rapidez de densificación para las distintas 

muestras comienza a ajustarse alrededor de 100 segundos avanzando progresivamente e 

igualándose hasta los 1000 segundos donde prácticamente ya se tienen los mismos valores 

en la rapidez de densificación. 

 

 

Figura 6.10. Velocidad de densificación en función del tiempo, reacomodando solo un rango del eje de las 

abscisas en escala logarítmica para resaltar los cambios de las curvas, durante la etapa de sinterización 

isotérmica a 1260°C, con los distintos porcentajes de Ta. 

 

6.2 Energía de activación  

Para estimar la energía de activación del sinterizado de los compuestos con los distintos 

porcentajes en volumen de Ta se prosiguió a utilizar el mismo método utilizado en el estudio 

del sistema denso ya presentado anteriormente, llevando a cabo las mediciones bajo 
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el método Constant Heating Rate (CHR) [60, 62, 67, 71]. La energía de activación se calculó 

para el rango de temperaturas utilizadas de 1150-1260°C, para la muestra sin inclusiones, así 

como, para las muestras con inclusiones. Iniciando con la ecuación (1) que fue planteada por 

Wang y Raj [63]; 

 

 
( )ln ln ln ln

o d Q
T T f A n G

dT RT




 
= − + + −    

 
 

 

Ec. 6.1 

Donde: 
o

T es la velocidad de calentamiento 

G es el tamaño de grano  

γ es la energía superficial 

V es el volumen molar 

R es la constante universal de los gases 

T es la temperatura absoluta 

Q es la energía de activación  

f (ρ) es solo una función de la densidad 

C es una constante  

A es un parámetro del material que es insensible a G, T o ρ.  

 

Cabe mencionar que está ecuación es utilizada para calcular la energía de activación 

por otro método llamado comúnmente; Temperatura Constante y Velocidad de 

Calentamiento Variable. Este método se utiliza cuando se tienen diferentes velocidades de 

calentamiento a una temperatura de sinterización constante sin tiempo de permanencia (no 

isotérmico) y para valorarse a la misma densidad, sin embargo, una modificación a esta 

ecuación permite adaptarla al método CHR para tener resultados más acordes según el 

sistema de estudio que se tenga, para este caso en particular, se procedió adaptando está 

ecuación para emplearla con una misma velocidad de calentamiento, siendo constante y a 

diferentes temperaturas de sinterización isotérmica. 

Esto es válido conociendo que 
o

T es igual a la diferencial de la velocidad de la 

temperatura en función del tiempo 
dT

dt , sustituyendo este valor en la Ec. 6.1, tendríamos:  
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Ec. 6.2 
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De esta manera se obtiene la ecuación adaptada para calcular la energía de activación 

por el método CHR, eliminando el diferencial de la temperatura, quedando solo la velocidad 

de densificación en función del tiempo, siendo:  

 

 
ln

d Q
T

dt RT

 
= − 

   

 

Ec. 6.3 

 

Tomando los valores obtenidos mediante dilatometría se construye un gráfico de 

Arrhenius de los datos de la velocidad de densificación en función del inverso de la 

temperatura absoluta de sinterización. De esta manera la energía de activación se calculó 

midiendo la velocidad de densificación en cada paso, a partir de la ecuación Ec. 6.3. La Figura 

6.11 muestra el diagrama del ln
d

T
dt

 
 
 

 en función del inverso de la temperatura para 

temperaturas entre 1150°C-1260°C.  

 

 

Figura 6.11. Gráfico de Arrhenius del logaritmo natural de la velocidad de densificación multiplicado por la 

temperatura de sinterización como una función del inverso de la temperatura, para las muestras con los 

distintos porcentajes en volumen de Ta. 
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Para calcular el valor de la energía de activación Q, se realiza una regresión lineal y 

el valor de la pendiente de los puntos corresponde a Q/R, donde se despeja el valor de la 

energía de activación Q, es decir, que el valor obtenido en la pendiente se multiplica por la 

constante universal de los gases. Los valores de energía de activación calculados se presentan 

en la Figura 6.11, considerando valores de la densificación desde el 60% hasta el 85% durante 

el periodo isotérmico, encontrando un valor de la energía de activación de 225 ± 5 kJ-mol-1 

que es muy semejante a los demás valores encontrados para las muestras con los distintos 

porcentajes de Ta con valores que de Q que van desde 223 hasta 282 kJ-mol-1, como puede 

verse en la Figura 6.11. 

 

Tabla 6-2. Valores de la energía de activación de la aleación Ti-6Al-4V calculados en el rango de temperaturas 

de 1150°C a 1260°C, con los distintos porcentajes en volumen de Ta. 

% Vol. Ta Q (kJ mol-1) 

0 225 ±5 

3 223±1 

5 225±1 

10 268±2 

15 282±2 

20 277±1 

30 217±3 

 

Estos valores son semejantes entre sí, de la misma manera que si los comparamos con 

los obtenidos en el sistema denso, véase la Tabla 4-2. Esto indica que los mecanismos de 

difusión que están activos durante el sinterizado de los compuestos no se ven afectados por 

la adición de partículas de Ta a la aleación de Ti6Al4V incluso con el incremento de estas 

partículas de refuerzo, ya que no tienen ninguna influencia, considerando que se tiene 

prácticamente el mismo valor de energía de activación para las diferentes muestras.  

 

6.3 Observación por MEB 

La microestructura interna de los compuestos sinterizados a las distintas temperaturas y con 

los diferentes porcentajes en volumen de partículas de Ta, fueron analizados y observados 

mediante Microscopía Electrónica de Barrido (JEOL JSM 6400). Para este caso en específico 
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los compuestos fueron cortados perpendicularmente al radio, con disco de diamante a una 

velocidad baja de 200 revoluciones por minuto, para evitar calentamiento y deformaciones, 

que tiene como objetivo no alterar la microestructura interna de los compuestos, así como 

sus propiedades. Estás fueron devastadas mediante las técnicas descritas en la sección 

experimental 3.5. En este caso, se presentan las imágenes de las muestras sinterizadas con 

bajos porcentajes de Ta (0-10%) representando las que contienen mayor porcentaje de 

partículas de Ta (15 y 30%) en la siguiente sección correspondiente al análisis por 

microscopia óptica (MO). Debido a que las que contienen bajos contenidos de Ta requirieron 

una mayor amplificación para tener una mejor representación visual y general. Esto no quiere 

decir, que no pudieron ser observadas por microscopia óptica o MEB, ya que todos los 

compuestos se analizaron por ambas técnicas, sin embargo, se consideró de manera 

representativa mostrar los resultados de MEB y MO de esta manera.  

 

Las imágenes obtenidas por MEB por la técnica de electrones retrodispersados de los 

compuestos sinterizados a 1150°C se presentan en la Figura 6.12. En todas las imágenes de 

la Figura 6.12 (a-c) se distinguen las fases α y β que son características de la aleación 

Ti6Al4V, donde la fase α está caracterizada por ser en su mayoría la que conforma la aleación 

mientras que la fase β forma un contraste de líneas blancas indicada en la Figura 6.12 (a) para 

la muestra sin inclusiones (0%Ta). 

 

 

Figura 6.12. Imágenes de microscopia electrónica de barrido de los compuestos sinterizados a 1150°C; (a) sin 

inclusiones, (b) con 3%Ta y (c) con 10%Ta. 

 

La estructura característica de líneas en forma laminar es atribuida al enfriamiento 

lento a temperatura ambiente, sin embargo, es importante mencionar que tal estructura es 

inferior en propiedades mecánicas a la equiaxial que es la recomendada para la fabricación 
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de implantes por lo que Cook y colaboradores [221, 222] encontraron que mediante 

tratamientos térmicos de recocido es posible cambiar la microestructura laminar por una 

acicular la cual mejora las propiedades del material en 5.1% y alrededor de 2.5% en pruebas 

de compresión y límite de resistencia (prueba de fatiga), respectivamente. 

 

La muestra que contiene el porcentaje en volumen más bajo de partículas de Ta y que 

fue sinterizada a la temperatura más baja, se muestra en la Figura 6.12 (b) que a diferencia 

de la muestra que no contiene inclusiones y que fue sinterizada a la misma temperatura, véase 

la Figura 6.12 (a), presenta mayor porosidad, debido a que la adición de las partículas de Ta 

inhiben los contactos interpartículares y la formación de los cuellos entre las partículas de la 

matriz de la aleación Ti6Al4V, en este caso, la Figura 6.12 (b) muestra una imagen que se 

tomó sobre una zona localizada donde partículas de Ta rodeadas por poros entre la matriz 

fueron encontradas, a pesar del bajo porcentaje de inclusiones que se utilizó, ya que en 

ninguna otra zona de la superficie de la muestra fue posible encontrar partículas de Ta debido 

a la difusión de estas sobre la matriz, lo que ya fue mencionado en el análisis de dilatometría. 

Puede observarse en esta imagen y en las demás de la Figura 6.12, que tienen marcas del 1 

al 3, donde cada una de estas numeraciones representa un análisis puntual obtenido por MEB 

mediante la técnica de espectrometría de dispersión de energía de rayos X (EDS) con la 

finalidad de determinar los elementos que se encuentran presentes en cada una de las fases y 

analizar la influencia de Ta sobre estas. Ya que la localización de las partículas de Ta fue 

complicada e incluso en algunos de los compuestos sobre todo en los que contenían una 

adición inferior al 10% en volumen donde en algunos casos no fue posible encontrarlas. Es 

por eso que cada uno de los distintos EDS que se realizaron, se consideraron sobre; (1) la 

fase α, (2) la fase β y (3) sobre partículas de Ta (si es que se encontraron). Para ejemplificar 

todos los resultados un análisis de EDS obtenido del compuesto con el 3% de Ta y sinterizado 

a 1150°C, correspondiente a la Figura 6.12 (b), se presenta en la Figura 6.13, donde cada uno 

de los EDS se señala, según se indique. El mismo comportamiento que se observa en la 

Figura 6.13 se presentó de manera general para los otros análisis de EDS que se llevaron a 

cabo. El pico característico del elemento de Ta puede observarse en la Figura 6.13 para el 

análisis puntual dentro de la fase α (EDS 1) como de la fase β (EDS 2), lo que indica que las 

partículas de la aleación se difunden sobre la matriz, como ya se había mencionado antes, y 
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puede verse que la intensidad de este pico característico es mayor para el EDS 2 en relación 

al EDS 1, debido a que las partículas de Ta tienen mayor concentración, y por lo tanto, se 

difunden preferentemente sobre la fase β. Por último, el análisis EDS 3 indica que el pico 

característico con mayor intensidad en relación a los otros es de Ta, que corrobora que 

efectivamente se trata de una colonia de partículas de Ta donde el análisis puntual fue 

realizado, encontrando de la misma manera los demás elementos característicos de la 

aleación. 

 

 

Figura 6.13. Análisis de espectrometría de dispersión de rayos X (EDS) realizados a la muestra con 3% de Ta 

y sinterizada a 1150°C. Según se indique para cada análisis puntual en la Figura 6.12 (c). 
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En la Figura 6.12 (c) se observa la muestra sinterizada a 1150°C y con el 10% en volumen 

de adición de partículas de Ta, con la apreciación de una partícula de Ta que está indicada 

por un círculo de color rojo, en este caso no se observan porosidades debido a que la 

localización sobre la que se obtuvo la imagen por MEB fue considerando la aparición de la 

partícula de Ta, ya que la densidad relativa de esta muestra es inferior a la de la Figura 6.12 

(b) debido a un mayor contenido de partículas de Ta, pero exhibe una mayor difusión de estas 

ya que no fue posible encontrar más partículas dispersas de manera individual o en conjunto, 

tal como se ve en la Figura 6.12 (c) donde al parecer solo puede verse una sola partícula y no 

un conjunto de estas como en la Figura 6.12 (b). 

 

La Figura 6.14 muestra la microestructura interna de los compuestos sinterizados a la 

mayor temperatura (1260°C), como era de esperarse la aparición de las fases α y β puede 

observarse lo que resulta lógico en relación a la Figura 6.12, debido a una temperatura de 

sinterización más elevada. La muestra sin inclusiones y sinterizada a esta temperatura puede 

observarse en la Figura 6.14 (a) que representa la muestra con la mayor densificación lograda 

(96%) en relación a todas las demás, únicamente con pequeñas porosidades residuales, 

debido a que no se tiene la adición de ninguna partícula de Ta que perturbe la densificación, 

ya que los compactos son menos densos conforme la temperatura de sinterización disminuye 

y el porcentaje en volumen de las partículas de Ta aumenta, dicho efecto fue descrito en la 

sección de dilatometría y puede verse en la Figura 6.3. Cabe mencionar que este valor es 

semejante en comparación al obtenido por Guo y colaboradores [76] para polvos de la 

aleación Ti6Al4V. 

 

 

Figura 6.14. Imágenes de microscopia electrónica de barrido de los compuestos sinterizados a 1260°C; (a) sin 

inclusiones, (b) con 3% Ta, y (c) con 10% Ta.  
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La Figura 6.14 (b) muestra el compuesto con 3 % de adición de inclusiones de Ta, 

donde se observa una zona sobre la cual hay partículas de Ta sobre la matriz, que se 

encuentran cercanas a un poro, lo mismo que se puede apreciar en la Figura 6.14 (c) para la 

muestra sinterizada a la misma temperatura pero con un 10% en volumen de Ta.  

 

Para corroborar que se trata de partículas de Ta sobre la matriz de la aleación de 

Ti6Al4V las cuales se indican en las Figuras 6.14 (b) y (c) se procedió a realizar un análisis 

puntual (EDS) sobre estas partículas. Cabe mencionar que en todas las muestras donde se 

encontró aparecen las partículas de Ta se llevó a cabo este tipo de análisis. Por lo que, la 

Figura 6.15 muestra un análisis puntual de EDS sobre una de las partículas que se indican 

como Ta en la Figura 6.14 (c), todos los análisis de EDS mostraron que efectivamente se 

trataba de partículas de Ta, como puede apreciarse en esta figura, donde el pico que aparece 

con mayor intensidad es el correspondiente al característico del elemento de Ta, teniendo de 

igual manera presente los elementos de la aleación Ti6Al4V.  

 

 

Figura 6.15. Análisis de espectrometría de dispersión de energía de rayos X (EDS) realizado sobre una 

inclusión, de la muestra con 10% de Ta y sinterizada a 1260°C. Según se indiquen las partículas de Ta para el 

análisis puntual en la Figura 6.14 (c).  

 

En otras zonas distintas a la aparición de las inclusiones puede notarse mayor 

porosidad residual para el 10 % de Ta en relación al 3% de Ta, lo que confirma la influencia 

que tiene la adición de Ta en la matriz sobre la densificación final de las muestras. Aquí la 
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presencia de grandes poros o cuellos interpartículares no fue evidente en relación a la Figura 

6.12, debido a la temperatura de sinterización que es más elevada, ya que los compactos 

sinterizados a 1260°C mostraron los valores más elevados de densificación relativa en 

relación a los compactos sinterizados a 1200 y 1150°C.  

 

6.4 Microscopía óptica 

Para tener un análisis general de la morfología, revelar la microestructura interna de los 

granos y apreciar la fase α y β de los compuestos de Ti6Al4V con la adición de las partículas 

de Ta en distintos porcentajes en volumen, estos fueron cortados por la mitad en dirección 

paralela al radio y su superficie fue preparada metalográficamente hasta la etapa de pulido 

para tener un acabado a espejo y posteriormente la superficie de las secciones transversales 

se atacaron con reactivo de Kroll (3%HF + 5% HNO3) tomando como referencia la 

preparación del reactivo según Kim y col. [104]. Por lo que, las imágenes obtenidas por 

microscopía óptica tomadas con una amplificación a 500x de los compuestos sinterizados en 

el rango de temperaturas de 1150 a 1260°C para las muestras; sin inclusiones, con el 15% y 

con el 30% de Ta, se muestran en las Figuras 6.16 a 6.18, respectivamente. En cada una de 

las distintas imágenes según se indique se pueden distinguir los poros, la fase α o β del Ti y 

partículas de Ta si es que hay, según sea el caso. Al igual que en microscopía electrónica de 

barrido se observa en las Figuras 6.16 a 6.18 que todas las muestras presentan una 

microestructura laminar, conformada por láminas de las fases α (fase más clara) y β (fase 

más oscura) que es la microestructura comúnmente observada que se presenta posterior a la 

sinterización de partículas de forma esférica de la aleación Ti6Al4V [90, 158, 223]. 

La Figura 6.16 muestra las imágenes ópticas de los compuestos que fueron 

sinterizados con la temperatura más baja de sinterización (1150°C), para la muestra sin 

inclusiones como se observa en la Figura 6.16 (a) donde debido a una temperatura inferior 

puede apreciarse en algunas partes la forma esférica de las partículas, así como los contactos 

entre los cuellos interpartículares debido a una menor densificación, cabe mencionar que en 

este caso, la imagen que se obtuvo fue sobre una zona localizada con una porosidad elevada 

para tener un análisis de la influencia de la temperatura, ya que en la Figura 6.16 (b) la forma 

esférica de las partículas de la matriz de la aleación Ti6Al4V no son visibles de la misma 

manera que en la muestra sin inclusiones, esto también para la muestra que contiene el mayor 
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contenido de partículas de Ta y sinterizada a la misma temperatura, como puede verse en la 

Figura 6.16 (c). Sin embargo, la porosidad puede observarse en la Figura 6.16 (b) con una 

imagen que fue tomada en una zona donde se es visible una partícula de Ta sobre la matriz. 

Las partículas de Ta son más fáciles de identificar en la Figura 6.16 (c) debido al elevado 

porcentaje de Ta es el doble en relación a la Figura 6.16 (b), pero en este caso al tener una 

mayor cantidad de inclusiones la porosidad que se observa en la Figura 6.16 (c) que es mayor 

en relación para cuando únicamente se tiene el 15% de Ta, ya que las partículas inhiben el 

progreso de la densificación, como ya fue discutido previamente en el análisis dilatométrico 

en la sección 6.2. 

 

 

Figura 6.16. Imágenes de microscopía óptica con una amplificación a 500x de los compuestos sinterizados a 

1150°C; (a) sin Ta, (b) 15%Ta, y (c) 30%Ta. 

 

La Figura 6.17 muestra las imágenes tomadas por microscopía óptica de las muestras 

sinterizadas a una temperatura de 1200°C, de la misma manera para la muestra sin inclusiones 

como puede verse en la Figura 6.17 (a) con una menor cantidad de porosidad residual en 

relación a la muestra sinterizada a 1150°C que se observa en la Figura 6.16 (a). En este caso 

se observa al igual que en el caso anterior que la fase α y β son visibles, lo que resultaría más 

lógico debido a una mayor temperatura. Es evidente que la porosidad incrementa conforme 

el porcentaje de Ta es mayor tal como se observa en la Figura 6.17 (c) en relación a la Figura 

6.17 (b). En este caso se tiene un menor grado de porosidad en relación a las imágenes de la 

Figura 6.16 debido a la influencia de la temperatura. La Figura 6.17 (b) muestra una zona de 

la muestra donde una partícula de Ta es visible, en cambio para el mayor porcentaje de 

inclusiones no fue posible encontrar ninguna partícula de Ta sobre la matriz de la aleación 

de Ti6Al4V, lo que se observa en la Figura 6.17 (c), contrario a lo que sucede en la Figura 

6.16 (c) para el mismo contenido de inclusiones, donde se aprecia el mayor número de 
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partículas de Ta en relación a todas las muestras de los compuestos. Con respecto a esta 

muestra, resulta evidente la influencia que tiene la temperatura de sinterización sobre los 

compuestos a pesar de que se tiene el mismo porcentaje en volumen de partículas de Ta, lo 

que corrobora a lo obtenido y analizado por dilatometría, donde se discute que el Ta se 

difunde sobre la matriz de la aleación Ti6Al4V y que esta difusión se da a distintas 

temperaturas dependiendo del porcentaje en volumen de Ta que se utilice así como de la 

temperatura de sinterización con la que se trabaje, lo que se observa en la Figura 6.4 y en la 

Tabla 6-1, según lo discutido en base a la observación de la Figura 6.16y en la Figura 6.17. 

 

 

Figura 6.17. Imágenes de microscopia óptica con una amplificación a 500x de los compuestos sinterizados a 

1200°C; (a) sin Ta, (b) 15%Ta, y (c) 30%Ta. 

 

Las imágenes ópticas que fueron tomadas de las muestras sinterizadas con la mayor 

temperatura de sinterización (1260°C) se presentan en la Figura 6.18, comparando de la 

misma manera que en los casos anteriores la muestra sin inclusiones que se puede ver en la 

Figura 6.18 (a) con una menor porosidad en relación a las otras temperaturas de sinterización. 

Cabe mencionar que, para las muestras sin inclusiones, para cada una de las tres distintas 

temperaturas de sinterización la imagen que se obtuvo fue de una de las zonas donde fuera 

posible apreciar una mayor porosidad residual con el objetivo de analizar los cambios 

microestructurales en función del progreso de la densificación y apreciar un mayor o menor 

contenido de poros. En la Figura 6.17 (b) no fue posible localizar una zona que tuviera la 

presencia de partículas de Ta, que es contrario a lo que sucede a la temperatura de 1200°C, 

véase la Figura 6.16 (b), donde para el mismo contenido del 15% de Ta todavía era visible 

localizar estas inclusiones. La Figura 6.18 (c) muestra la imagen óptica de la muestra con el 

30% de Ta y según lo mencionado anteriormente, era de esperarse que, en este caso, no fuera 
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posible ver la aparición de partículas de Ta, que es debido a la difusión del Ta que se da por 

una mayor temperatura de sinterización y por la variación de estas inclusiones. 

 

Es importante mencionar, que, si se comparan las Figuras 6.16 a 6.18 entre sí mismas, 

se observa un comportamiento que resulta evidente, y se asocia a los cambios que presenta 

la microestructura interna de los compuestos. Ya que conforme incrementa la temperatura de 

sinterización y el porcentaje en volumen de Ta que se adiciona es mayor el tamaño de las 

colonias laminares de la fase α. Este incremento en relación a la temperatura es debido a que 

las temperaturas de sinterización exceden la temperatura de cristalización del Ti6Al4V (700-

785°C) [216, 224] y en función del porcentaje de Ta se debe a que este elemento actúa como 

un estabilizador de la fase β del Ti, desplazando la temperatura de transición durante el 

enfriamiento de β→α a una temperatura más baja conforme la adición de Ta es mayor, tal 

como se observa en la Tabla 6-1. De esta manera al tener un enfriamiento lento de las 

muestras a temperatura ambiente se disminuye la transformación haciendo que la fase β sea 

más estable a temperatura ambiente, donde una estructura bifásica con colonias más anchas 

de la fase α y líneas laminares más gruesas de la fase β se distinguen de manera más clara en 

la Figura 6.18 (a) comparándola con la Figura 6.16 (a). 

 

 

Figura 6.18. Imágenes de microscopia óptica con una amplificación a 500x de los compuestos sinterizados a 

1260°C; (a) sin Ta, (b) 15%Ta, y (c) 30%Ta. 

 

6.5 Difracción de rayos X 

El análisis por difracción de rayos X (DRX) de los compuestos elaborados en el rango de 

temperaturas de sinterización de 1150-1260°C con los porcentajes en volumen más elevados 

de adición de partículas de refuerzo de Ta se presentan en la Figura 6.19, como un 
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complemento adicional a MEB y a dilatometría, con el objetivo de analizar la influencia de 

los distintos porcentajes de Ta en cada una de las muestras con las distintas temperaturas, así 

como la determinación de la estructura cristalina final de las fases β y α (cúbica y hexagonal, 

respectivamente) del titanio. Puede observarse en la Figura 6.19 (a-c) que las dos fases se 

encuentran presentes para las muestras que no contienen inclusiones Ta en la matriz 

considerando las tres temperaturas de sinterización, lo que era de esperarse ya que las 

muestras fueron sinterizadas por encima de los 1150°C, que concuerda con el análisis previo 

presentado en el estudio del sistema denso donde se encontró que el cambio de transición de 

la estructura α→β se presenta por encima de los 1093 C, determinado de la misma manera 

que en este estudio a través del análisis cinético obtenido por dilatometría, tal como se 

presenta en la Tabla 6-1 para la muestra sinterizada a 1260°C sin inclusiones. De igual 

manera, puede verse claramente la influencia que tiene la adición de los distintos porcentajes 

de Ta y el incremento de la temperatura en cada uno de los compuestos ya que la intensidad 

de los picos correspondientes a la fase β tienden a incrementar de tamaño en función de la 

intensidad conforme el porcentaje de Ta y la temperatura de sinterización de los compuestos 

es mayor, presentando también una mayor definición de estos picos, según se especifique en 

cada patrón de difracción de rayos X de la Figura 6.19 (a-c), donde los distintos valores que 

corresponden a cada una de las fases características de la aleación Ti64 se consideran a partir 

de una recopilación de investigaciones previas y se muestran en la Tabla 4-3 descrita en el 

estudio del sistema denso [76, 90, 150, 225-227]. En ese caso se observa que los picos que 

son característicos de la fase β se encuentran en un valor de 2θ de alrededor de 39, 57, 71 y 

85° siendo más evidentes para la muestra que contiene el 30% de Ta apreciando que el pico 

principal de esta fase es el de mayor intensidad con mayor elevación para cuando se tiene un 

valor de barrido de 2θ de 39.45  en relación a los demás picos característicos incluyendo el 

pico principal de la fase α localizado en un valor de 2θ de 40.45  ya que con porcentajes por 

debajo del 30% Ta este pico disminuye progresivamente en función del porcentaje de Ta 

hasta la muestra sin inclusiones, este mismo efecto para las diferentes temperaturas de 

sinterización.  

 



 Instituto de Investigación en Metalurgia y Materiales | UMSNH                                     Capítulo VI Sistema Compuesto 

 

197 M. C. José Luis Cabezas Villa 

(a) (b)  

(c)  

Figura 6.19. Patrones de difracción de rayos X de los compuestos sinterizados con distintos porcentajes en 

volumen de Ta, a distintas temperaturas de sinterización; (a) 1150°C, (b) 1200°C, y (c) 1260°C.  
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Es evidente que la adición de Ta en los distintos compuestos influye según los 

resultados de DRX, en este caso, incrementando la intensidad y definición de los picos 

correspondientes a la fase cristalina cúbica, que indica una difusión del Ta sobre la matriz de 

la aleación de Ti64 lo que corrobora lo discutido anteriormente en el análisis dilatométrico 

según los distintos cambios de volumen que se tienen en la Figura 6.4 y que presentan un 

desplazamiento en relación a la temperatura en función de los distintos porcentajes de Ta y 

de la misma manera un cambio en la transición de transformación de una fase a otra que se 

da a mayor temperatura conforme los valores de Ta aumentan, véase la Tabla 6-1. Así mismo 

el efecto de Ta actuando como estabilizador de la fase β, es corroborado de la misma manera 

por los patrones de DRX que se presentan en la Figura 6.19 (a-c) por las características 

mencionadas anteriormente, lo que también explica los desplazamientos de cambio de 

volumen referidos al cambio de fase cristalina, que se representan en la Figura 6.4 y que se 

reportan a las distintas temperaturas en función de los porcentajes de Ta en la Tabla 6-1 

durante el enfriamiento posterior a la sinterización de las muestras, indicando que la fase β 

es predominante a una menor temperatura y con ello encontrando mayor proporción 

remanente de esta fase dispersa sobre la matriz de la aleación Ti6Al4V según el análisis 

discutido previamente por DRX.  

 

6.6 Evaluación de propiedades mecánicas 

6.6.1 Microdureza 

Las mediciones de microdureza se realizaron para conocer la influencia en el progreso de la 

sinterización de los distintos porcentajes de Ta en la aleación Ti64 para evaluar las 

propiedades del compuesto fabricado en conjunto. Para estos ensayos se llevó a cabo el 

procedimiento experimental explicado en la sección 3.8. Así mismo, para este caso en 

específico, las indentaciones se distribuyeron de manera homogénea sobre toda la superficie 

pulida de cada una de las muestras cortadas en sección transversal, con el objetivo de tener 

un mapeo general. La Figura 6.20 muestra el promedio de todos los valores de microdureza 

obtenidos para las muestras como una función de los distintos porcentajes en volumen de Ta 

utilizados, donde se observa que los valores en la microdureza aumentan de la misma manera 

que el volumen de las inclusiones hasta llegar a un valor máximo, para el 10% en volumen 
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de Ta, este comportamiento es el mismo para las distintas temperaturas de sinterización. 

Después del 10% de Ta los valores disminuyen conforme el porcentaje en volumen de 

inclusiones se encuentra por encima del 15% de Ta. Incluso los valores para cuando se tiene 

el 30% de Ta resultan ser menores que para la muestra sin inclusiones para las distintas 

temperaturas de sinterización, tal como se observa en la Figura 6.20. 

 

 

Figura 6.20. Valores obtenidos de la microdureza como una función del porcentaje en volumen de las 

partículas de inclusiones de Ta utilizadas.  

 

El valor máximo de microdureza que se obtiene en este caso corresponde a la muestra 

que contiene el 10% de inclusiones de Ta y que fue sinterizada a una temperatura de 1260°C, 

con un valor que es solamente 9% mayor en relación a la muestra sin inclusiones y sinterizada 

a la misma temperatura, por lo que, la adición de Ta en la aleación Ti64 para la fabricación 

de estos compuestos no tiende a tener una importancia significativa en el incremento de la 

dureza. Sin embargo, los valores de dureza se ven un poco afectados para la mayor cantidad 
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en volumen de las inclusiones, ya que para el 30%Ta el valor de la microdureza disminuye 

un 14% en relación a la muestra sin inclusiones y sinterizada a 1260°C.  

Los valores de la microdureza Vickers normalizados por la densidad relativa de cada 

una de las muestras para los distintos porcentajes de Ta en función de la temperatura de 

sinterización se presenta en la Figura 6.21, en este caso, para considerar la influencia de la 

densificación que se obtiene en cada muestra lo que está íntimamente relacionado con la 

temperatura de sinterización y el contenido de inclusiones de Ta en la matriz de Ti6Al4V.  

 

 

Figura 6.21. Valores de la microdureza normalizada por la densidad relativa en función de la temperatura de 

sinterización.  

 

La Figura 6.21 permite ver la influencia de las distintas temperaturas de sinterización 

que fueron utilizadas sobre los valores de la microdureza, ya que en función del incremento 

en la temperatura y de la diminución de las inclusiones, la densidad relativa en las muestras 

es mayor, tal como se mencionó anteriormente y puede observarse en la Figura 6.3. Por lo 

tanto los valores de microdureza incrementan conforme la temperatura de sinterización 

también aumenta, Figura 6.20, este mismo comportamiento puede observarse en la Figura 



 Instituto de Investigación en Metalurgia y Materiales | UMSNH                                     Capítulo VI Sistema Compuesto 

 

201 M. C. José Luis Cabezas Villa 

6.21 para todas las muestras, lo que indica que los valores de microdureza efectivamente 

aumentan con el incremento de Ta y el aumento de la temperatura de sinterización, es decir, 

que conforme la porosidad sea menor el valor de microdureza será mayor, por lo que la 

influencia de las inclusiones es más vista en la Figura 6.2, ya que los valores de las muestras 

sin inclusiones son menores en relación a todas las muestras que contienen inclusiones de 

Ta. 

 

Adicionalmente, para evaluar el comportamiento de los valores de microdureza de 

manera homogénea en toda la superficie de las muestras, se efectuaron alrededor de 135 

identaciones por cada probeta, con el objetivo de obtener un mapeo general. Para esto se 

consideró la técnica experimental explicada en la sección 3.8 siguiendo el patrón de 

distribución de identaciones representado en la Figura 3.11 donde cada rombo de color rojo 

representa una huella hecha por el indentador del equipo. Por lo que, un mapeo general 

obtenido para las muestras sinterizadas a 1260°C con el 3%, 10%, 20% y 30% de partículas 

de refuerzo de Ta se muestran en la Figura 6.22, respectivamente. Como se observa en la 

Figura 6.22, la distribución en los valores de microdureza presentan un comportamiento 

distinto según el porcentaje de Ta que se tiene, de manera general considerando todos los 

valores; puede verse que la microdureza disminuye conforme el porcentaje de inclusiones de 

Ta incrementa, esto no solo para las muestras sinterizadas a 1260°C, sino que también para 

las muestras sinterizadas a las otras temperaturas, como ya se discutió previamente, donde 

este efecto puede verse claramente en la Figura 6.20 con una influencia en la temperatura de 

la misma manera. Para todos los casos que se presentan en la Figura 6.22 puede observarse 

que los valores de microdureza varían en el rango entre 250 Hv y 450 Hv. Donde los valores 

más elevados según la escala de pseudocolores se pueden analizar en la Figura 6.22 (b) para 

la muestra que contiene 10% Ta en relación a la muestra con los valores más bajos donde el 

pseudocolor representativo es el azul para la muestra que contiene un 30% de inclusiones de 

Ta como se ve en la Figura 6.22 (d). Un efecto que también puede verse de manera notable 

es que al tener menor porcentaje de inclusiones los valores de microdureza son mayores en 

los extremos de las muestras, es decir, en la parte exterior tal como se muestra en la Figura 

6.22 (a) y en la Figura 6.22 (b), donde los valores más bajos de microdureza para estás 

probetas se presenta en el centro. Contrario a lo que sucede con los valores más elevados de 
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inclusiones de Ta sobre las muestras, ya que, en este caso, de manera global los valores más 

elevados de microdureza que se obtienen no se presentan sobre la periferia o la parte exterior 

en relación al centro de las muestras, como se observa en la Figura 6.22 (c) y en la Figura 

6.22 (d). Para la muestra que contiene 20% de inclusiones de Ta, véase la Figura 6.22 (c), el 

valor más elevado de microdureza puede observarse en la parte central derecha casi cercana 

al extremo superior derecho que es contrario para la muestra con el 30% de inclusiones de 

refuerzo ya que el valor más elevado se presenta en la parte casi central del lado izquierdo 

muy cercana al extremo inferior izquierdo. Sin embargo, los pseudocolores más fuertes y 

cercanos al rojo se presentan para la muestra con el 10% de Ta como ya fue discutido 

anteriormente y lo que también es corroborado en la Figura 6.20, siendo el porcentaje más 

adecuado de inclusiones de Ta sobre la matriz de Ti64 en función del aporte de los valores 

de microdureza, siendo posible notar la distribución homogénea en la Figura 6.22 (b) para 

las indentaciones de microdureza realizadas. 

 

 

Figura 6.22. Distribución de las mediciones de microdureza Vickers estimada de las secciones transversales 

de las muestras sinterizadas a 1260°C; (a) 3%Ta, (b) 10%Ta, (c) 20%Ta, y (c) 30%Ta.  
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6.6.2 Ensayos de compresión  

Para conocer los valores del Módulo de Young (E) y del esfuerzo de cedencia (σy) de los 

compuestos fabricados y determinar la influencia de las inclusiones de Ta en la matriz de la 

aleación Ti6Al4V sobre estas propiedades, fueron realizados ensayos de compresión sobre 

las muestras que fueron preparadas por ambas superficies tanto en la parte superior como en 

la parte inferior, con pulido tipo espejo dejando ambas caras paralelas y planas entre sí, que 

se realizaron bajo la norma ASTM D695-02, empleando para esto una máquina de ensayos 

mecánicos universal Instron serie 1150 con una velocidad de deformación de 0.5mm.min-1. 

En la Figura 6.23 se muestra el esfuerzo como una función de la deformación, 

correspondiente a las curvas de los compuestos con los distintos porcentajes en volumen de 

Ta y sinterizados a la mayor temperatura de 1260°C, también se adiciona la muestra sin 

inclusiones de Ta para analizar la diferencia que se presenta con la adición de Ta en la matriz 

de Ti6Al4V para la fabricación de los compuestos. 

 

 

Figura 6.23. Ensayos de compresión realizados a los compuestos, representando el esfuerzo como una función 

de la deformación que se obtuvo, para las muestras con los distintos porcentajes de Ta y sinterizadas a 

1260°C. 
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En todos los ensayos realizados, para todas las muestras a las diferentes temperaturas 

de sinterización el comportamiento es semejante entre sí, tal como se observa en la Figura 

6.23, donde el valor más elevado del esfuerzo que se obtiene corresponde a la muestra sin 

inclusiones y sinterizada a una temperatura de 1260°C con un valor máximo al esfuerzo de 

cedencia de 1200 MPa, el comportamiento es evidente ya que conforme se adiciona más 

cantidad de partículas de Ta a los compuestos la deformación que se obtiene es menor. Al 

adicionar la menor cantidad de Ta correspondiente al 30% en volumen el esfuerzo disminuye 

alrededor de un 40%, en relación a las muestras que no contiene Ta, de un valor de 1200 MPa 

para la muestra sin inclusiones a un valor de 860 MPa para la muestra con la menor cantidad 

de adición de Ta, esto para las muestras sinterizadas a 1260°C, como se ve en la Figura 6.23. 

Si se compara la muestra con el 3% Ta en relación a la muestra que contiene el mayor 

porcentaje de Ta (30%) el valor del esfuerzo de cedencia disminuye hasta un valor máximo 

de un 56%, por lo que la resistencia al esfuerzo de cedencia se ve afectada para la mayor 

cantidad de inclusiones y conforme la temperatura de sinterización disminuye. 

 

El modelo que fue propuesto y explicado en la sección 5.4.1 fue utilizado en esta parte 

del estudio de los ensayos de compresión del sistema compuesto, de la misma forma que en 

el estudio anterior del sistema poroso, con la intención de validar y observar que 

efectivamente el modelo propuesto da una buena aproximación al estimar los valores de E y 

σy en función para los parámetros que se han utilizado aquí, debido a que estos se ven 

influenciados por el valor en la densidad relativa que contenga el material, lo que ya fue 

analizado y discutido. Por lo que, se adicionan a los gráficos como una línea punteada de 

forma continua en las Figuras 6.24 y 6.25 para E y σy, respectivamente. 

 

El módulo de Young de los materiales compuestos fue obtenido de la pendiente de la 

curva esfuerzo deformación dentro de la zona del límite elástico para cada una de las muestras 

con los distintos porcentajes de Ta y a las diferentes temperaturas de sinterización que se 

presenta en la Figura 6.24, donde se graficó como una función de la densidad relativa, 

adicionalmente, se agregaron los valores de las muestras que no contienen partículas de Ta y 

que fueron sinterizadas a las mismas temperaturas que las de los materiales compuestos que 

contienen inclusiones de Ta. Los valores de las muestras sin inclusiones fueron obtenidos del 
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estudio previo que se analizó y discutió correspondiente al sistema denso, en este caso se 

adicionaron estos valores con la intención de analizar las diferencias que se tiene cuando se 

adiciona el Ta en los materiales, para valores semejantes en la densificación y analizar el 

efecto de estas inclusiones. El comportamiento en los valores del módulo de Young para las 

muestras con inclusiones y sin inclusiones de Ta muestra un comportamiento exponencial en 

función del aumento de la densidad relativa, la cual está asociada a la porosidad residual de 

los materiales fabricados. 

 

 

Figura 6.24. Módulo de Young como una función de la densidad relativa, para las muestras sinterizadas con 

los distintos porcentajes de inclusiones de Ta en la aleación Ti-6Al-4V. 

 

En este caso, a diferencia de lo que sucede con el esfuerzo, los valores del módulo de 

Young son menores para las muestras sin inclusiones que para las muestras, que contienen 

partículas de Ta, incluso si se comparan valores para una misma densificación en las muestras 

se aprecia que el módulo es mayor para los compuestos con Ta, como se ve en la Figura 6.24. 

Al 80 % de la densidad relativa, en la Figura 6.24 se observa que para una muestra sin 

inclusiones se tiene un valor del módulo de Young de alrededor de 35 GPa y para ese mismo 

valor de densificación se observa que se tienen valores semejantes para una muestra que 

contiene el 5% y el 3% Ta. Los valores en el módulo de Young considerando únicamente las 
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muestras con inclusiones de Ta incrementan hasta un valor máximo de aproximadamente 64 

GPa para una muestra que contiene el 3% de Ta y un valor mínimo de 13.4 GPa para una 

muestra que contiene 30% de Ta. En este caso para un valor en la densidad relativa de 

alrededor del 85% se tienen valores semejantes para dos muestras sin inclusiones con un 

valor de 35 GPa, este valor del módulo resulta ser casi dos veces mayor para dos muestras 

que contienen 10 y 15% de Ta a una densidad relativamente igual, como se aprecia en la 

Figura 6.24. Si comparamos todos los valores del módulo de Young se observa que el modelo 

que fue propuesto da una buena estimación que se ajusta cercanamente a los valores del 

módulo de Young en función de la densidad relativa de los distintos compuestos. 

 

El esfuerzo al límite de cedencia de los compuestos se obtuvo de la misma manera 

que el módulo de Young, determinado de la curva esfuerzo deformación para los distintos 

porcentajes en volumen de Ta y con las diferentes temperaturas de sinterización, de igual 

manera, se graficó como una función de la densidad relativa y se le adicionaron los valores 

de las muestras sin inclusiones sinterizadas a las mismas temperaturas que los compuestos 

que contienen Ta, para evaluar la influencia que presenta la adición de estas partículas en la 

matriz de la aleación Ti64 sobre los valores del esfuerzo de cedencia que se presenta en la 

Figura 6.25, donde de la misma manera que en el módulo de Young para el esfuerzo de 

cedencia, se agrega el modelo propuesto para tener una predicción del comportamiento de 

esta propiedad, de igual manera que con el módulo en este caso, se aprecia un 

comportamiento exponencial de los resultados obtenidos experimentalmente como con el 

modelo introducido. Estos valores también incrementan conforme la densidad relativa de las 

muestras es mayor, lo que resulta ser más evidente para las muestras sin inclusiones en 

relación a las muestras que contienen Ta. En este caso, el efecto del Ta sobre la matriz de la 

aleación Ti64 es el mismo que en el módulo de Young, ya que estos son más altos en relación 

a las muestras sin inclusiones, para todos los casos, es decir, de un menor a un mayor 

contenido de Ta comparando con los mismos valores de densificación relativa. Si se observa 

de la Figura 6.25 para una muestra sin inclusiones de Ta con una densidad relativa de 

aproximadamente el 85%, se tiene un valor del esfuerzo de cedencia de 426 MPa y para este 

mismo valor de densificación relativa para una muestra que contiene el 10% Ta se tiene un 

incremento en esta propiedad a un valor de 708 MPa. El mayor efecto de la adición de Ta en 
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los compuestos para el esfuerzo de cedencia se observa al 75% de densificación relativa con 

un valor de 254 MPa para una muestra sin inclusiones y un valor para una densidad relativa 

muy semejante que incrementa hasta 632 MPa para una muestra que contiene el mayor 

porcentaje de Ta. Es decir, que aquí el esfuerzo de cedencia es 2.5 veces mayor para cuando 

se tiene el mayor porcentaje de Ta en relación a la muestra sin inclusiones, todo esto como 

se aprecia en la Figura 6.25.  

 

 

Figura 6.25. Esfuerzo al límite de cedencia como una función de la densidad relativa, de los compuestos 

sinterizados con los distintos porcentajes de Ta en la aleación Ti-6Al-4V. 

  

Sin embargo, si se analizan todos los valores experimentales que se encuentran 

reportados en la Figura 6.25 en comparación a los valores que predicen el comportamiento 

de σy del modelo que aquí fue propuesto, se observa que la mayoría de los valores 

experimentales están por encima del modelo, es decir, que en este caso se tiene una menor 

aproximación a los valores del esfuerzo de cedencia que se esperaba, en comparación a los 

valores del módulo de Young donde se tiene una mayor aproximación. Aun así los valores 

obtenidos por el modelo propuesto no sobrepasan los valores experimentales y dan una buena 

0

100

200

300

400

500

600

700

800

900

1000

0.4 0.5 0.6 0.7 0.8 0.9 1

Densos

3Ta

5Ta

10Ta

15Ta

20Ta

30Ta

Cabezas et al.

E
sf

u
er

zo
 d

e 
ce

d
en

ci
a
, 
σ

y
 (

M
P

a
)

Densidad relativa



 Instituto de Investigación en Metalurgia y Materiales | UMSNH                                     Capítulo VI Sistema Compuesto 

 

208 M. C. José Luis Cabezas Villa 

estimación de los posibles valores que se pueden obtener, por lo que, al pretender estimar un 

valor de σy no se tendrá un valor sobreestimado. Debido a que los valores del módulo y el 

esfuerzo dependen en gran medida de la densidad relativa, el modelo propuesto en la sección 

5.4.1 es de utilidad en el sistema compuesto para tener una estimación de las propiedades 

mecánicas que se pueden obtener. 

 

6.7 Conclusiones 

En esta parte del trabajo se estudió el efecto de la adición de distintos porcentajes de 

inclusiones de Ta con propiedades biomédicas a la aleación Ti6Al4V sobre la cinética de 

densificación con el propósito de fabricar compuestos. La adición de las partículas de Ta se 

estudió, debido a que mejoran las propiedades de dureza, corrosión y tribocorrosión, y 

adicionalmente favorecen con la citocompatibilidad de la aleación, y se llego a las siguientes 

conclusiones: 

 

Se encontró que la densificación de las muestras disminuye a medida que el porcentaje en 

volumen de inclusiones de partículas de Ta incrementa y conforme la temperatura de 

sinterización disminuye. 

 

Los resultados por dilatometría muestran que existe una estabilización de la fase β del Ti 

conforme la adición de partículas de Ta incrementa, lo que también es corroborado por 

microscopia y difracción de rayos x con cambios en la microestructura debido a una mayor 

cantidad de la fase β retenida debido a la influencia de estas inclusiones.  

 

Los mecanismos de difusión atómica durante el sinterizado no cambian en función del 

porcentaje en volumen de inclusiones de Ta, encontrando valores semejantes de la energía 

de activación en relación a las muestras sinterizadas sin inclusiones. Por lo tanto, los 

mecanismos de difusión predominantes son; difusión en red y difusión en los límites de 

grano. 
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El efecto de la adición de Ta sobre la microdureza presenta un valor máximo hasta el 10% 

en volumen de inclusiones, teniendo un efecto negativo para una fracción en volumen de Ta 

superior. 

 

Los valores del módulo de Young y el esfuerzo de cedencia son mayores a las muestras que 

no contienen inclusiones, para un mismo valor de la densidad relativa en ambos compac 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



 Instituto de Investigación en Metalurgia y Materiales | UMSNH                             Capítulo VII Conclusiones Globales 

 

210 M. C. José Luis Cabezas Villa 

_____________________    CAPÍTULO VII 

CONCLUSIONES GLOBALES 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



 Instituto de Investigación en Metalurgia y Materiales | UMSNH                             Capítulo VII Conclusiones Globales 

 

211 M. C. José Luis Cabezas Villa 

7 CONCLUSIONES. GLOBALES 

Este proyecto de investigación de doctorado consistió en estudiar la cinética de sinterización 

de sistemas heterogéneos basados en polvos de la aleación biocompatible de Ti-6Al-4V e 

identificar la mejor manera de producir materiales con características convenientes para 

permitir su utilización como implantes óseos avanzados. Tres diferentes sistemas fueron 

estudiados (denso, poroso y compuesto) y analizados por separado obteniendo las 

conclusiones de manera particular para cada uno de los tres diferentes sistemas al final del 

apartado correspondiente a cada estudio. Sin embargo, de forma general se presentan a 

continuación las conclusiones a las que se llegaron englobando los tres sistemas en conjunto: 

 

• Los mecanismos de difusión que se encuentran activos durante el sinterizado de la 

aleación Ti-6Al-4V no se ven afectados por; los distintos tamaños de partícula, los 

distintos porcentajes de porosidad de gran tamaño generados de modo artificial o por 

la adición de distintos porcentajes de inclusiones de Ta sobre la matriz de la aleación 

Ti64. Los valores de energía de activación que se calcularon para los diferentes 

sistemas no muestran un cambio significativo ya son semejantes entre sí, siendo 

predominantes los mecanismos: difusión en red y difusión por crecimiento de grano 

para la fase β y difusión en límite de grano para la fase α de las muestras sinterizadas 

a temperaturas bajas. 

 

• La temperatura de sinterización juega un rol fundamental en la densificación de las 

muestras exhibiendo el mismo comportamiento en los tres sistemas debido a que los 

valores de densidad relativa final incrementan con el aumento en la temperatura. 

 

• Los valores de las propiedades mecánicas del módulo de Young y el esfuerzo de 

cedencia para los tres sistemas dependen en gran medida de la densidad relativa, ya 

que conforme esta aumenta estos parámetros incrementan de forma exponencial. Por 

lo que, para los tres sistemas el tamaño de partícula y las condiciones de sinterizado 

no afectan en gran medida estos parámetros, pero si el tamaño de los poros y el 

volumen de estos. 
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• Un modelo analítico simple fue propuesto en función del análisis y de los valores 

experimentales obtenidos para predecir las densidades en verde y de los materiales 

sinterizados, posteriormente este modelo se extrapola a la ley de potencia propuesta 

por Ashby y Gibson para conocer tanto el módulo como el esfuerzo. Siendo este 

modelo aplicable y de gran utilidad para los tres diferentes sistemas que permite 

adquirir una predicción con un ajuste adecuado y cercano a los valores experimentales 

obtenidos. 
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8 RECOMENDACIONES PARA TRABAJO FUTURO 

De acuerdo a los resultados obtenidos en este proyecto de investigación se enlistan una serie 

de recomendaciones y sugerencias para futuros proyectos y/o mejorar el presente proyecto. 

 

• El comportamiento cinético de la aleación Ti-6Al-4V podría estudiarse bajo otros 

parámetros que los establecidos aquí. Como con un tamaño de partícula más pequeño 

ya que la densificación de las muestras depende en gran medida de este parámetro, 

así como del empaquetamiento inicial. 

 

• El empleo de soportes de zirconia para llevar a cabo la sinterización de la aleación 

Ti64 resulta más conveniente debido a la elevada reactividad que presenta el titanio. 

 

• Se recomienda realizar de tres a cuatro purgas de flujo de gas argón de alta pureza en 

el sistema de conductos, dejando en la última purga el gas dentro de la cámara cerrada 

durante 5 a 10 minutos y por último al abrir la cámara introducir un flujo elevado 

durante unos pequeños instantes. Todo esto antes de iniciar la sinterización. 

 

• La compactación uniaxial es recomendable cuando se trata de muestras relativamente 

pequeñas ya que si se utiliza en muestras grandes se generan grandes diferenciales de 

presión lo que puede generar propiedades mecánicas anisotrópicas al momento de los 

ensayos físicos o mecánicos, en su lugar es preferible utilizar presiones biaxiales o 

isostáticas. 

 

• Al momento de compactar las muestras es importante realizarlo a una velocidad de 

desplazamiento lento y con un tiempo de permanencia prologando de 1.5 a 3 minutos 

cuando se llegue a la carga necesaria, posteriormente se sugiere de la misma manera 

retirar la carga lo más lento posible para evitar deformaciones por un desprendimiento 

rápido en la carga de compactación y evitar la formación de agrietamientos. 
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• El método del espaciador presenta varias ventajas entre las que destacan la facilidad 

del proceso, para ello si se requiere tener un buen control de la porosidad es 

importante usar partículas de un solo tamaño o con un rango de tamaño de 

distribución lo más sesgado posible. Es importante mencionar que se tiene que 

dosificar la cantidad exacta de PVA puesto que un excedente en la cantidad provoca 

que las partículas por capilaridad se adhieran a la base del dado y al retirar el 

compacto este se rompa con facilidad.  

 

• En cuanto al espaciador, se sugiere vaporizarlo en una primera etapa en un horno sin 

atmósfera controlada a una temperatura de 200°C dado que el titanio no se oxida, ya 

que si se utiliza vacío en la cámara del horno de vaporización es más rápida lo que 

provocaría la posible fractura de la muestra antes de ser sinterizada.  

 

• Se sugiere estudiar el comportamiento de la fabricación de los andamios empleando 

partículas esféricas de gran tamaño y analizar los posibles cambios en relación a 

cuando se tienen partículas de forma irregular.  

 

• Una manera de comprobar la relación que tiene la porosidad y el tamaño de los poros 

con el módulo elástico, es usar las partículas de la aleación Ti64 lo más pequeñas 

posibles utilizando espaciadores dentro de diferentes rangos de tamaño. 

 

• La permeabilidad de los andamios fabricados así coma la interconectividad fue 

analizada, por lo que, estudios de cultivos biológicos serían de gran aporte para 

evaluar la biocompatibilidad de los materiales producidos. 

 

• La fabricación de los materiales compuestos requiere una continuidad que permita 

conocer los efectos que presenta la adición de las partículas de Ta en la matriz de 

Ti64 en el comportamiento de desgaste, tribocorrosión y corrosión.  

 

• Se recomienda un análisis más preciso del efecto que producen las partículas de Ta 

en la matriz de Ti64 que permita conocer mejor la difusión que tienen estas 
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inclusiones y los efectos que producen en la microestructura interna del compuesto, 

fabricado, así como analizar la estructura cristalina final, en cuanto propiedades 

mecánicas se refiere. 

 

• Se sugiere estudiar los compuestos con partículas biocompatibles distintas al Ta que 

presenten una buena estabilidad química en contacto con el Ti64, como, por ejemplo: 

WC, TiC o BN, así como estudiar la influencia que pueden presentar con distinta 

forma y tamaño en las propiedades mecánicas finales del compuesto elaborado. 

 

• En base a los resultados obtenidos y con el estudio aportado para cada uno de los 

distintos sistemas (denso, poroso y compuesto) se propone tener una continuidad en 

el proyecto que permita fabricar materiales arquiestructurados y de formas más 

complejas como es la elaboración de materiales bicapa o tricapa en la que se 

combinen los sistemas de distintas formas. Por ejemplo, fabricar materiales con capas 

porosas y densas, o materiales con capas densas y compuestas o incluso fabricar un 

material con la combinación de los tres sistemas con multicapas densas, porosas y 

compuestas de acomodo o combinación indistinta. 
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10 ANEXO A: ANTECEDENTES DEL SISTEMA DENSO 

Para el desarrollo, el análisis y discusión de resultados del capítulo 4 se han considerado 

distintas investigaciones y antecedentes bibliográficos, así como para la comparación de 

estos mismos, por lo que algunos trabajos de investigación considerados relevantes, para este 

capítulo, a continuación, se mencionan de manera muy objetiva, esto como completa a la 

descripción de los resultados de la primera parte correspondiente al sistema denso.  

 

Kim y col. [104] estudiaron el comportamiento de deformación en caliente de preformas 

sinterizadas de 10 mm de longitud de la aleación Ti-6Al-4V mediante ensayos de compresión 

en caliente en temperaturas de 800 a 1100°C con velocidades de deformación de 0.001 a 10.0 

s-1. Para preparar las muestras de compresión, utilizaron polvos de la aleación Ti-6Al-4V que 

compactaron a 400 Mpa en un cilindro de acero con diámetro de 12 mm. Los compactos se 

calentaron a 1350°C a 5°C/min y se mantuvieron durante 120 minutos a esta temperatura y 

posteriormente se enfriaron lentamente en un horno.  La densidad relativa de las muestras 

sinterizadas fue alrededor del 0.95 del valor teórico de la aleación (4.43 g/cm3), medido por 

el principio de Arquímedes. Predijeron la temperatura β transus aproximadamente en 991 C 

por análisis de regresión lineal basado en datos de espectrometría [228]. En la 

microestructura de las muestras sinterizadas definieron la fase β con granos de 70.49 µm de 

tamaño, argumentaron que el rango α+β se encontró en las muestras sinterizadas a 800 C y 

únicamente el rango β a 1100 C, por lo que las estructuras laminares se formaron por debajo 

y encima de la temperatura de transformación β transus que definieron, debido al 

enfriamiento lento. Las microestructuras se observaron mediante el uso de dos técnicas: 

microscopia óptica después del grabado con el reactivo Kroll (3% de HF + 5% HNO3 + 92% 

H2O) y difracción de retro dispersión de electrones mediante microscopia electrónica de 

barrido para analizar la estructura cristalina. Encontraron que el esfuerzo disminuye 

significativamente al aumentar la temperatura y con la disminución de la velocidad de 

deformación. A medida que aumentó más la deformación, el esfuerzo de cedencia disminuyó 

gradualmente a través de la densidad disminuida de las dislocaciones, que compensan el 

endurecimiento del material. La fase beta exhibe baja tensión de deformación contrario a lo 

que sucede con las muestras que sinterizaron a 800°C. Por lo que concluyen que la 
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deformación es más rápida para las muestras sinterizadas a bajas temperaturas (α+β) que a 

temperaturas elevadas (región β). Finalmente lograron calcular la energía de activación 

aparente para la deformación en caliente, a través de una ecuación de Arrhenius. Para la 

deformación en caliente en la fase α+β y en la fase β por la técnica de modelado cinético se 

estimaron los valores de 147.35 y 235.95 kJmol-1, respectivamente. Estos valores son muy 

similares a los reportados para lattice difusión (150 kJ-mol-1) y para el mecanismo de fluencia 

(242 kJ-mol-1) en α-Ti.  

 

Li y col. [83] Investigaron los efectos del tratamiento de granallado en húmedo en el 

comportamiento a la fatiga por rozamiento y la propagación de grietas en la aleación Ti-6Al-

4V. Encontraron que el granallado en húmedo induce una tensión residual de compresión de 

0-160 µm de profundidad y que mejora la dureza la aleación Ti-6Al-4V en una profundidad 

de 0-80 µm. Los resultados de los ensayos de fatiga que obtuvieron, muestran que este 

tratamiento puede reducir de manera eficiente el daño provocado por fatiga. Por otra parte, 

concluyen que el granallado húmedo aumenta también de manera efectiva la resistencia a la 

fatiga de rozamiento. Revelaron sobre el mecanismo de propagación de grietas el aumento 

de la dureza mejorada y la tensión residual de compresión inducida en la capa modificada de 

granallado húmedo. La dureza mejorada pudo resistir la fatiga local en la etapa de formación 

de grietas, con lo que la tensión residual de compresión puede retardar el crecimiento de las 

grietas. 

 

Bolzoni y col. [94] Utilizaron como ruta alternativa de procesamiento la metalurgia de polvos 

como planteamiento a la fabricación de implantes biomédicos, por medio de prensado 

uniaxial y sinterización de polvos de la aleación Ti-6Al-4V. Partieron de polvos de la 

aleación Ti-6Al-4V que se vertieron dentro de la cavidad de un troquel para su consolidación 

en una prensa uniaxial. Sinterizaron las muestras en verde en un horno tubular de resistencias 

eléctricas en alto vacío (10-5 mbar) a temperaturas entre 1250 y 1350°C con un tiempo de 

permanencia de 2 horas. Determinaron la densidad de las muestras por medio de la medición 

de sus dimensiones, dividiendo la densidad obtenida por las dimensiones entre la densidad 

teórica considerando un valor de 4.43 g/cm3, para el análisis microestructural cortaron y 

devastaron la superficie con papeles abrasivos de SiC de diferentes granulometrías, con 
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pulido de gel de sílice para obtener pulido a espejo y por último grabado con Kroll. 

Realizaron medición de dureza Vickers (Hv30) en unmedidor de dureza universal Wilson 

Wolpert DIG-Testor 930. Los ensayos de tracción los realizaron en base al estándar de la 

ASTM E8 en una máquina universal MicroTest con una velocidad de cruceta de 1 mm/min 

y los análisis de microscopia electrónica utilizando un equipo Philips XL-30.  Encontraron 

que la densidad en verde de las muestras fue de aproximadamente el 86%. Observaron que 

el encogimiento aumenta linealmente con el incremento de la temperatura de sinterización 

de 1250 a 1350°C. En los análisis de microscopia observaron que la microestructura se 

componía de granos alfa y láminas de α+β de diferente orientación que quedó después del 

crecimiento de la fase α durante el enfriamiento. En cuanto a la porosidad residual, el 

incremento de la temperatura de sinterización conduce a su porcentaje de reducción 

volumétrica, pero el tamaño medio parece estar aumentando debido al hecho de que los poros 

tienden a coalescer. La gran mayoría de los poros que observaron, los definieron de forma 

irregular y situados en los límites entre granos alfa adyacentes, divididos por las láminas. De 

los datos de mediciones de microdureza Vickers que realizaron a la sección transversal de 

las muestras sinterizadas, mencionan que esta sigue la misma tendencia que la densidad 

relativa, por lo tanto, aumenta continuamente con el incremento de la temperatura de 

sinterización. De las curvas tensión-deformación de tracción típicas para las muestras de la 

aleación Ti-6Al-4V encontraron que se componen de una parte elástica, hasta 

aproximadamente 800 Mpa, con algo más de deformación plástica que es alrededor de 3%, 

la deformación plástica disminuye conforme la temperatura de sinterización lo hace. 

Concluyendo que a partir de estas curvas también se pudo notar que, independientemente de 

la temperatura de sinterización, todos los materiales muestran una forma similar y el módulo 

de Young.  Para el esfuerzo de fluencia determinaron que existe un ligero incremento con la 

temperatura de procesamiento, mientras que la ductilidad disminuye con la temperatura.  

 

Kim y col. [229] Estudiaron las propiedades mecánicas de piezas fabricadas por medio de 

metalurgia de polvos de la aleación Ti-6Al-4V, producidas a partir de polvos Prealeados por 

prensado isostático en caliente, evaluaron sobre el rango de temperatura intermedia de 300 a 

500°C. Observaron una estructura totalmente equiaxial o laminar en función de la 

temperatura de procesamiento, los cambios microestructurales los atribuyeron a la 
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temperatura β-transus que predijeron a 977°C. Discutieron que a medida que la temperatura 

de la prueba incrementaba, la resistencia y la ductilidad de las morfologías de la fases 

equiaxiales eran más elevadas que los de la estructura laminar. Además, concluyeron que las 

estructuras equiaxiales más finas exhiben una mayor resistencia y una ductilidad más baja 

que las morfologías más gruesas. Estos resultados los atribuyen a la microestructura inicial 

de las muestras de la aleación Ti-6Al-4V, que confirmaron mediante la evaluación de sus 

características de fractura.  

 

Guo y col. [76] Produjeron componentes por medio de la metalurgia de polvos producidos 

por prensado isostático en caliente (HIPing) a partir de polvos esféricos de la aleación Ti-

6Al-4V producidos por inducción de electrodo de fusión de atomización gas. El tamaño de 

los polvos fue de 100 a 300 µm. Vertieron los polvos en contenedores de acero de bajo 

carbono (espesor de pared de 3mm) seguido de desgasificado en caliente y sellado al vacío. 

Determinaron las densidades relativas por el método de Arquímedes. Diferentes tratamientos 

térmicos para evaluar la microestructura, así como la presión de compactación variaron, las 

temperaturas de 800-940°C y la presión de 40-120 Mpa. La densidad final de las muestras se 

obtuvo del 97.1% al 99.7%.  Para analizar la microestructura, cortaron las muestras, llevaron 

a cabo pulido a espejo y atacaron la superficie con reactivo de Kroll (2% HF + 4% HNO3), 

analizando las superficies de fractura de las probetas provocadas por los ensayos de tracción 

y fatiga. Los ensayos de tracción los realizaron en una máquina de ensayos Instron 5582 a 

una velocidad de deformación inicial de 2 x 10-4 s-1 y 2 x 10-3 s-1 de acuerdo a la norma 

ASTM E8-08, las pruebas impacto Charpy con muesca en “U” las realizaron en una máquina 

de ensayos SAN-ZBC2452-C.  Encontraron que la densidad inicial de los compactos en verde 

fue de 68% la cual incrementó hasta un valor máximo del 99%, discutiendo que influye la 

temperatura y la presión isostática en caliente para la consolidación de los polvos. Sin 

embargo, encontraron que la densidad relativa final disminuye conforme incrementa la 

temperatura isostática, por lo cual, sugieren que el rango más adecuado de temperaturas es 

de 900-940°C con una presión mayor a 100 Mpa, ya que las muestras con estas condiciones 

son las que presentaron mayor valor de la densidad relativa.  En el análisis microestructural 

describen una estructura completamente densa con zonas obscuras que consisten de la fase α 

y las zonas claras que son de la fase β. Determinaron que el porcentaje en volumen de la fase 
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β fue de aproximadamente el 5%.  Reafirmaron la teoría de Ashby [230], que la densificación 

de los polvos durante la presión isostática en caliente consta de tres pasos: deformación 

plástica, la fluencia de la ley de la potencia y la unión por difusión. Argumentando que la 

microestructura equiaxial se genera más fácil en los límites de polvos grandes, debido a gran 

deformación y recristalización de la superficie de estos durante la presión isostática en 

caliente. Los autores también describen diversos micro poros (menores a 1 µm) los cuales se 

encuentran en las distintas muestras. Todas las muestras presentan la fase α+β, ya que todas 

las temperaturas que utilizaron están por encima de esta región se encuentra la fase α acicular 

con laminillas de la fase β que se generan después del enfriamiento, teniendo también zonas 

de α+β.  Lograron calcular la fracción en volumen de poros a partir de análisis topográfico 

que fue de 0.022% y 0.01999%, que no puede ser detectado por el método de Arquímedes. 

En los ensayos de tracción encontraron que la mayor resistencia se obtuvo con un valor de 

930 Mpa y de 970-1120 Mpa para las muestras que presentaron una fase α+β, concluyen que 

los resultados de resistencia a la tracción frente a la elongación de Ti-6Al-4V preparados por 

ruta de metalurgia de polvos son mejores, en comparación a los materiales de forjado y 

fundición.  

 

Xu y Nash [18] Partieron de polvos aleados de Ti-6Al-4V con un tamaño de partícula medio 

de 3 µm, para producir compactados en verde a una presión de 690 Mpa, en base a las 

especificaciones standard MPIF [89]. Los compactos en verde fueron sinterizados en un 

dilatómetro con un flujo de argón a distintas velocidades de calentamiento de 20, 15, 10 y 

5°C/min hasta una temperatura de 1371°C. A partir del método de temperatura constante y 

velocidad de calentamiento variable evalúan la energía de activación para diferentes 

densidades (79-93%) y rangos de temperatura (850-1330°C). A una densificación del 87, 90 

y 92 % obtienen valores de 166, 286 y 294 KJ/mol, respectivamente. 

 

Yan y col. [231] Utilizaron polvos Armstrong de la aleación Ti-6al-4V con un tamaño de 

partícula de 45-250 µm, investigaron las propiedades a la fatiga de sinterizado de esta 

aleación como una función de la densidad de sinterización y la morfología de los poros. 

Realizaron un análisis cuantitativo de la microestructura que se correlaciona con las 

propiedades de tracción y fatiga para comprender la influencia de la densidad de sinterización 
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y la morfología de los poros. Llevaron a cabo pruebas de fatiga de ciclo bajo y pruebas de 

fatiga de ciclo alto utilizando dos muestras de la aleación con diferentes densidades de 

sinterizado (95 y 99%). Encontraron que no había diferencia significativa en la resistencia a 

la tracción, pero el límite de fatiga de resistencia se incrementó en un 20 % cuando la 

densidad de sinterización se incrementó de 95% a 99%. Realizaron análisis en la zona de 

fractura lo que indicó que las grietas de fatiga se inician desde el conjunto de poros, ya sea 

en la superficie o en el subsuelo próximo. El efecto de la morfología de los poros y la 

porosidad en el comportamiento mecánico y la fractura pro fatiga de la obtención de los 

materiales por la ruta de metalurgia de polvos de la aleación Ti-6Al-4V la cuantificaron 

usando el factor de forma de los poros. La diferencia entre el límite de resistencia a la fatiga 

entre las muestras con bordes agudos y los redondos fue de aproximadamente 100 Mpa. 

Compararon sus resultados con otro trabajo realizado por Ivasishin [232] donde se implica 

la concentración de esfuerzos en las esquinas de los bordes agudos de los poros lo que juega 

un papel significativo en el límite de resistencia a la fatiga. Con lo que el límite de resistencia 

a la fatiga que predijeron fue alrededor de 2.8 veces más alto en la condición de flexión que 

en el límite de fatiga que obtuvieron por la carga axial.  

 

Khan y col. [153] Estudiaron el efecto de la fuerza de impacto en las densidades sinterizadas 

de las muestras producidas con la aleación Ti-6Al-4V. Aplicaron técnica de alta velocidad 

de compactación a polvos pre-aleados de Ti-6Al-4V. El polvo lo prensaron en una sola etapa 

con una velocidad de compactación de 7.10-8.70 ms-1. Cuando utilizaron la velocidad de 8.70 

ms-1, la densidad relativa de los compactos alcanzó una densidad relativa del 85.89%, con 

una densidad en verde de 3.831 g cm-3. Las muestras en verde las sinterizaron a 1300°C en 

atmósfera de gas-Ar. Mediante microscopia electrónica de barrido analizaron la superficie 

de las muestras sinterizadas. La densidad y las propiedades mecánicas tales como 

microdureza Vickers y resistencia a la flexión de las muestras en polvo fueron investigadas. 

Los resultados experimentales indicaron que, con el aumento en la fuerza de impacto, las 

propiedades mecánicas y la densidad de los compactos aumentaron. Encontraron que los 

compactos sinterizados exhiben una densidad relativa máxima de 99.88% con una densidad 

de sinterización de 4.415 g cm-3, valores de dureza de 364 a 483 Hv y la resistencia a la 
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flexión en el intervalo de 103 a 126.78 Mpa. La recuperación elástica de los compactos 

disminuyó con el aumento de la fuerza de impacto.  

Las muestras verdes se sinterizaron a 1300 ° C en atmósfera de Ar-gas. La superficie de las 

muestras sinterizadas fue observada por MEB. La densidad y propiedades mecánicas tales 

como Vickers micro dureza y resistencia a la flexión de las muestras de polvo fueron 

investigados. Los resultados experimentales indicaron que, con el aumento de la fuerza de 

impacto, las propiedades de densidad y mecánicas de los compactos aumentaron. Los 

compactos sinterizados exhiben una densidad relativa máxima de 99,88% con una densidad 

de sinterización de 4.415 g cm-3, dureza de 364 a 483 HV y la resistencia a la flexión en el 

intervalo de 103 a 126,78 Mpa. La recuperación elástica de los compactos disminuyó con el 

aumento de fuerza de impacto. 

 

Dalmau y col. [233] Evaluaron el comportamiento electroquímico de la aleación Ti-6Al-4V 

mediante la comparación de las técnicas de fundición y metalurgia de polvos. Emplearon 

diferentes técnicas electroquímicas con el fin de estudiar la influencia del proceso de 

fabricación en los mecanismos de corrosión de las aleaciones de titanio. Antes de la 

realización de los ensayos electroquímicos, realizaron una activación en la superficie del 

electrodo con la finalidad de minimizar el efecto de la formación espontanea de óxidos de 

titanio y para cuantificar el área electroquímica activa de las aleaciones. Reportaron en los 

resultados que el laminado y la aleación sinterizada tienen un comportamiento 

electroquímico similar, pero la aleación sinterizada presenta mayor resistencia a la corrosión 

que el laminado. Determinaron por espectroscopia el factor de rugosidad asociada al proceso 

de fabricación por medio de la metalurgia de polvos por impedancia electroquímica y 

obtuvieron un área activa 1.54 veces mayor que en el laminado de Ti-6Al-4V. Llegan a la 

conclusión de que las piezas sinterizadas presentan un mayor factor de rugosidad, por tanto, 

la corrosión se promueve en las muestras sinterizadas, de esta manera afirman que la 

pulvimetalurgia es una técnica de fabricación prometedora para la obtención de aleaciones 

de titanio para aplicaciones biomédicas de acuerdo con la resistencia a la corrosión óptima 

que obtuvieron comprándola con la laminada.  
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Yan y col. [106] Estudiaron tres tamaños diferentes de polvos de la aleación Ti-6Al-4V con 

un tamaño de diámetro medio de 103, 66 y 44 µm, respectivamente. Los polvos los colocaron 

en un troquel cilíndrico de diámetro interior de 20 mm, antes de colocar los polvos en el 

troquel la pared de la matriz la lubricaron con estereato de zinc disuelto en acetona para 

facilitar la expulsión de las muestras. Para la compactación llenaron con el troquel polvos 

hasta obtener una longitud de 20 mm, para esto utilizaron tecnología de alta velocidad de 

compactación (HVC) con una energía de impacto de 304 a 913 J y 2.12-3.68 m/s  [234], 

respectivamente. Las muestras prensadas las sinterizaron a 1300 °C durante 2.5 horas en alto 

vacío (10-4Pa) con una velocidad de calentamiento de 4 °C/min. La densidad de las muestras 

fue determinada por los autores mediante el método de Arquímedes, y la densidad relativa la 

calcularon sobre la base de la densidad teórica de la aleación Ti-6Al-4V de 4.43 g/cm3. Las 

muestras fueron cortadas y pulidas a espejo y grabadas con Kroll (3 ml HF + 6 ml de HNO3 

+ 100 ml H2O) para su observación en microscopia óptica. Las mediciones de dureza las 

determinaron en la escala Vickers con una carga de 19.6 N y un tiempo de 15 s. Para las 

pruebas de compresión (muestras cilíndricas de 4 mm de diámetro y 6mm de altura) se 

llevaron a cabo en una máquina universal de ensayos con una velocidad de 0.5 mm/min, 

donde la carga y el desplazamiento obtenidos lo utilizaron para calcular el valor del esfuerzo 

y la deformación [235]. Muestran que la densidad en verde de los polvos con 103 µm de 

diámetro aumenta lentamente con el aumento de la energía de impacto, mientras que con 66 

o 44 µm de diámetro aumenta más rápido, especialmente por encima de la energía de impacto 

de 761 J. Al mismo valor de energía de impacto, la densidad en verde de para los polvos de 

103 µm de diámetro es más alta y la más baja es para los polvos de 44 µm, con una diferencia 

en la densidad máxima entre ellos de 053 g/cm3 a la menor energía de impacto de 304 J. de 

esta manera, concluyen que la diferencia disminuye con el aumento de la energía de impacto 

hasta 0.09 g/cm3 para la energía de impacto de 913 J. Por el contrario, la densidad en verde 

para los polvos de 66 y 44 µm de diámetro son muy cercanos y la diferencia entre ellos la 

reportan en el rango de 0.07-0.16 g/cm3. La densidad máxima en los compactos fue de 87.2, 

86.6 y 85.1 % para los polvos de 103, 66 y 44 µm de diámetro, respectivamente. En cuanto 

a los valores de densidad posterior a la sinterización el comportamiento es contario a los 

valores de densidad en verde, siendo el valor más elevado en la densidad final para los polvos 

de 44 µm y con los polvos de 103 µm el valor más bajo. Los valores más elevados de la 
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densidad con los polvos sinterizados de 103 y 66 µm son 4.08 g/cm3 (92.1 % de densidad 

relativa) y 4.23 g/cm3 (95.6% de densidad relativa), respectivamente. Considerando que las 

densidades de las muestras con un tamaño de polvo de 44 µm de diámetro están en el rango 

de 4.22-4.35 g/cm3 (95.5%-98.2% de densidad relativa), de esta manera pudieron obtener 

más densificación que por la técnica de moldeo por inyección de metal con valores de 96% 

[236] y 97.1% [237]. En las micrografías ópticas de las tres muestras sinterizadas describen 

una microestructura totalmente laminar con la presencia adicional de poros, más grande e 

irregulares para los polvos más gruesos. Concluyen que los valores más elevados de dureza 

y resistencia a la compresión corresponde a la muestra con un tamaño de polvos de 44 µm, 

con valores de Hv de 354 y 1265 Mpa, respectivamente. La dureza aumenta en un 45.1% y 

la resistencia a la compresión aumenta 24.4% para los polvos más finos en relación a los más 

gruesos, esto lo atribuyen principalmente a la densidad de sinterización.  

 

Long y col. [238] utilizaron partículas muy finas de la aleación Ti-6Al-4V fabricadas en un 

molino de bolas de alta energía y sinterizadas por plasma de chispa. Los compactos 

sinterizados presentaron granos equiaxiales de la matriz α+β con tamaños de grano promedio 

de 0.51 a 0.89 µm y de 2-8% de granos α de tamaño micrométrico. Cuando aumentaron el 

tiempo de molienda de bolas de 10 a 50 horas, se redujo la fracción de volumen de granos 

gruesos en la microestructura de la aleación Ti-6Al-4V. Los compactos que sinterizaron con 

estructuras muy finas de grano exhibieron una resistencia a la compresión desde 80 hasta un 

120% mayor que la de la aleación con grano grueso. Encontraron que cuando el tiempo de 

molienda fue por 10 horas la resistencia a la deformación de compresión fue de 1260 Mpa 

con una resistencia máxima a la compresión máxima de 1663 Mpa.  

 

Reig y col. [124] Evaluaron la rigidez del titanio que es demasiado elevada en comparación 

con la de los huesos corticales, por lo que su rigidez fue disminuida mediante el desarrollo 

de una red porosa por sinterización de microesferas. Sinterizaron dos tamaños diferentes de 

microesferas, finas (FG) y gruesas (CG), de la aleación Ti-6Al-4V utilizados para 

revestimiento de implantes quirúrgicos y médicos (especificación ASTM F15580-01) a 

1300°C y 1400°C de 2 a 8 horas en moldes de alúmina, itrio y zirconia, elegidos por su 

estabilidad, debido a que el titanio es altamente reactivo a temperaturas elevadas. Las 
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microesferas de Ti6Al4V se vertieron en los moldes por gravedad, realizaron la sinterización 

en un horno al vacío Carbolite HVT 15/75/450 (10-4-10-5 mbar), la densidad aparente, 

porosidad y tamaño de poro lo evaluaron mediante el uso de un PIM AutoPore IV (9500). 

Las muestras mejor sinterizadas las encontraron cuando utilizaron moldes de itria, debido a 

que presentaron mejores propiedades mecánicas en comparación con las otras. Encontraron 

que la porosidad de las muestras sinterizadas era abierta e interconectada y que fue 

ligeramente afectada por los parámetros de sinterización y fue de alrededor de 32% para el 

tamaño de microesferas. El tamaño medio de poro que determinaron fue de 55 (30-280) y 

140 (70-190) micras utilizando FG y CG, respectivamente. Mientras que la resistencia a la 

flexión incrementa linealmente con la temperatura de sinterización (T, °C), logarítmicamente 

con el tiempo de sinterización (t, h) y disminuye con las microesferas de diámetro más grande 

(di, µm). 

 

Tasdemirci y col. [158] Investigaron el comportamiento de alta velocidad de deformación ( 

220-550 s-1) y la deformación cuasi-estática (0.0016 s-1) de un polvo compacto de la aleación 

Ti-6Al-4V sinterizado. El compacto lo prepararon utilizando partículas esféricas atomizadas 

con un tamaño de 100-200 µm lo cuales contenían 38 ± 1% de porosidad. El avance de la 

deformación fue registrado por una cámara de alta velocidad y se analizaron en función del 

esfuerzo. El fracaso del compacto en la prueba de deformación fue similar tanto para la alta 

velocidad de deformación como para la deformación cuasi-estática, concluyendo que la 

fractura de la superficie se origina en los poros de mayor tamaño, así como en la unión entre 

la partícula. Demostraron que el efecto de la velocidad de deformación solo aumenta la 

tensión de fluencia y la resistencia a la compresión, mientras que la deformación crítica 

corresponde a la tensión máxima, por lo que concluyen que la velocidad de deformación es 

independiente.  

 

Guden y col. [93] realizaron un estudio del comportamiento de deformación de compresión 

de polvos compactos de Ti-6Al-4V que contenían del 36 al 38% de porosidad. Los compactos 

fueron preparados utilizando partículas esféricas atomizadas de la aleación (Phelly 

Materials), la composición química de los polvos cumplió con la norma ASTM F1580-01, 

2001. El tamaño de partícula que utilizaron oscilaba entre 74 y 250 μm, con un tamaño 
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promedio de partícula de 140 μm. Para preparar las muestras en verde, con longitud de 10 

mm y diámetro de 15 mm, compactaron los polvos de manera uniaxial en una matriz de acero 

grado herramienta con una presión de 400 Mpa, empleando una solución de polivinil alcohol 

(PVA 10% vol.) como material de unión en la cantidad de 10 % en masa. Posteriormente 

sometieron los compactos a un ciclo térmico previo, con una velocidad de calentamiento de 

5°C/min hasta 450°C con un tiempo de permanencia de 0.5 h con la finalidad de permitir la 

eliminación del aglutinante. Enseguida los compactos fueron sinterizados a una temperatura 

de 1200°C con un tiempo de permanencia de 2 h en un horno de tubo horizontal 

herméticamente cerrado en una atmósfera de argón de alta pureza (99.998%). Una vez que 

obtuvieron los compactos sinterizados, llevaron a cabo ensayos de compresión cuasi 

estáticos, en una máquina de prueba de desplazamiento controlado SHIMADZU AG-1 

universal de tensión-compresión, con velocidades de desplazamiento del elemento de carga 

desplazamiento de 1.6x10-3, 1.6x10-2 y 1.6x10-1 s-1, respectivamente. Encontraron 

cambios en la microestructura de los compactos sinterizados, desde la fase α acicular a la 

Widmanstatten (α+β) [86], que asumen que es influenciado por la temperatura elevada y la 

velocidad de enfriamiento lenta. En los ensayos de compresión concluyeron que conforme 

aumenta la velocidad de deformación aumenta tanto la tensión de fluencia como de 

resistencia a la compresión del compacto, pero no afecta a la deformación crítica para la 

localización del cizallamiento. La resistencia a la compresión aumenta aproximadamente 240 

Mpa para velocidades cuasi-estáticas (1x10-3 s-1) y 300 Mpa a velocidades de deformación 

altas (900 s-1), sin afectar de manera significativa la tensión correspondiente a la tensión de 

compresión máxima. También encontraron que el límite elástico de los compactos con 

alrededor del 30% de porosidad, se puede comparar al del hueso cortical humano, con un 

valor de 104-125 Mpa medido dentro del régimen de 2-5x10-2s-1. Concluyendo que este 

material cumple con el requisito para sustitución del hueso cortical. Las micrografías de MEB 

de la superficie de fractura de las muestras fallidas, revelaron que se encuentran algunos 

mecanismos importantes de deformación del compacto, como la separación de partículas, 

que fue producido principalmente en la región de unión entre las partículas, donde la fractura 

de la región de unión entre partículas era de tipo dúctil compuesta por hoyuelos, lo que 

condujo finalmente al desarrollo de macro fisuras y la separación completa de la región de 

unión entre las partículas. 
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Panigrahi y col. [71] Emplearon polvos de titanio de 3 µm de alta pureza para formar 

compactos cilíndricos de 4 mm de altura y un diámetro de 6.5 mm con una presión de 300 

Mpa. Los compactos de polvos presentaron una densidad inicial del 70%, los sinterizaron en 

un dilatómetro (Schimadzu DT-30 sistema de análisis térmico) bajo una atmósfera de argón 

de alta pureza. La sinterización se llevó a cabo con una velocidad de calentamiento constante 

de 10°C/min en un rango de temperaturas de 650°C-1250°C con un tiempo de permanencia 

de 60 minutos, por lo que utilizaron el método de velocidad de calentamiento constante y 

temperatura variable para evaluar la energía de activación. Como observaron una 

discontinuidad alrededor de los 900°C el análisis lo llevaron a cabo por separado, en tres 

partes: (i) en el rango α-Ti (debajo de los 900 C), (ii) en el rango de la fase β (entre 900-

1050 C) y (iii) En el rango β (por encima de 1050 C). Obtuvieron un valor de la energía de 

activación del sinterizado para el rango de temperaturas bajas de 184 ± 12 KJ/mol, para el 

rango beta de 158 ± 11 KJ/mol y 92 KJ/mol, respectivamente. Concluyendo que la 

sinterización en el intervalo alfa es controlada por el mecanismo de difusión en volumen con 

el origen de la materia en los límites de grano, en tanto para el intervalo beta es controlada 

por la difusión en volumen con algún tipo de mecanismo de rotación del límite de grano.  

 

Tarín y col. [239] Utilizaron dos aleaciones de Ti-6Al-4V comerciales, una en forma de 

lancha de 16 mm de espesor, y otra en forma de barra de 26 mm de diámetro. Estudiaron y 

valoraron la cinética y otras características de transformación de la aleación Ti-6Al-4V, así 

como si influencia en transformaciones posteriores en enfriamiento, mediante técnicas de 

análisis térmico (diferencial y dilatométrico) y con medidas de conductividad eléctrica, 

estudios metalográficos y medidas de dureza, llevados a cabo tras la realización de 

tratamientos térmicos controlados. Los tratamientos térmicos realizados, a partir del estado 

de entrega (mil annealed) fueron calentamientos al vacío de 1 hora a temperaturas entre 

650°C y 1050°C, con enfriamiento en agua con agitación, y posterior calentamiento a 530°C 

durante 6 horas y enfriamiento al aire. Fueron pulidas electroquímicamente y valoraron la 

cantidad de fase α primaria presente en cada muestra. Dedujeron que la temperatura de 

solución para obtener un comportamiento mecánico óptimo es la comprendida en el margen 

de 925-975°C, ya que proporciona máxima resistencia y límite elástico sin que se produzca 

pérdida de la plasticidad. Discuten que las mediciones de dureza solo ponen de manifiesto 
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las transformaciones que se producen en la solución y en la maduración, por lo que no 

constituyen un método muy fiable para la valoración o control de la transformación. Las 

medidas de conductividad que realizaron tras los tratamientos, las consideraron 

representativas de las transformaciones producidas, sin embargo, creen que tampoco es un 

método muy fiable para valorar o controlar la transformación. Y finalmente observan que las 

curvas de dureza indican que no se puede obtener una correlación adecuada entre esta 

propiedad y la resistencia del material (como ocurre con los aceros).  

 

Ivasishin y col. [12] Investigaron la posibilidad de producir una aleación de Ti-6Al-4V con 

porosidad residual mínima, a partir de mezclas de polvos elementales por el método de 

prensado y sinterización, sin deformación en caliente durante o después de la sinterización. 

Utilizaron varias mezclas de polvos a base de titanio y de hidruro de titanio con adiciones de 

la aleación primaria de cualquiera de los polvos elementales que tenían diferentes tamaños 

de partículas. Demostraron que la síntesis de Ti-6Al-4V a partir de las mezclas de hidruro de 

titanio y de la aleación primaria fue óptima con respecto a una elevada densidad relativa. En 

este caso, el material que sinterizaron presentó una densidad del 99%, con una 

microestructura homogénea, relativamente con pequeños granos (100-120μm) de la fase β y 

una baja concentración de impurezas, en particular de oxígeno, que proporcionan un alto 

nivel de propiedades mecánicas (σten = 970 Mpa, δ = 6%). 

 

Escuder y col. [240] Evaluaron las propiedades mecánicas, en forma de microdureza, 

obtenidas en aleaciones de Ti-6Al-4V compactadas en frio y sinterizadas a dos temperaturas 

distintas de 1290 y 1413°C que presentan un cambio microestructural importante. Partieron 

de polvos atomizados por gas de la aleación y por aleación obtenidos por el proceso de 

hidruración y deshidruración con granulometrías entre las 5 y 100 µm. Los polvos los 

compactaron isostáticamente en frío obteniendo muestras redondas de 5 mm de diámetro con 

longitudes entre los 20 y 80 mm. Los compactos fueron sinterizados en vacío a las 

temperaturas mencionadas, con lo que evitaron su oxidación superficial. Determinaron que 

la sinterización a 1400°C corresponde a una sinterización en fase líquida. Analizaron su 

microestructura mediante microscopia óptica y electrónica, determinando por análisis de 

imagen el contenido de poros obtenidos en cada uno de los tratamientos. Finalmente 
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compararon las microdurezas obtenidas tras la sinterización, correlacionando las mismas con 

la microestructura final. Encontraron en las muestras sinterizadas una densificación muy 

elevada, que fue siempre superior al 97% lo que va en acuerdo con otros investigadores [241], 

con un valor máximo de 98.1%. A las temperaturas más elevadas (1413°C) encontraron 

también una elevada densificación con una microestructura muy similar a la obtenida en 

materiales de colada en estas aleaciones. Los valores más elevados de dureza en la aleación 

Ti-6Al-4V la encontraron en los compactos sinterizados a 1200°C durante 2-4 horas., 

obteniendo de esta manera los autores una relación entre la dureza o resistencia a la 

penetración de estos materiales de acuerdo a su densidad, que también fue mayor para las 

muestras sinterizadas a 1200°C. Los valores de microdureza incrementaron conforme la 

temperatura de sinterización incrementó hasta un valor máximo de 70.2 Rockwell A para la 

muestra sinterizada a 1200°C, posterior a esta temperatura encontraron que los valores 

disminuyeron para 1250, 1290, 1300 y 1413°C. de esta manera concluyeron que a 

temperaturas inferiores a 1200°C el material presenta bajas propiedades mecánicas, tanto en 

verde como tras la sinterización, ya que su coeficiente de difusión es bajo así como la unión 

interpartícular, la temperatura que presentó la mejor respuesta mecánica corresponde a 

1200°C, a temperaturas superiores no se aprecia, sino más bien una disminución en los 

valores de dureza al presentar la microestructura una coalescencia de los poros y el material 

una menor densidad, no obstante las propiedades mecánicas son elevadas. También 

argumentan que la compactación isostática en frio de los polvos, mejora las características 

de dureza, aunque en niveles inferiores al 5%.  

 

En este capítulo, se presentan los resultados correspondientes al sistema denso, donde se 

investigó el efecto del tamaño de partícula, con diferentes ciclos térmicos, así como el 

empaquetamiento inicial en la cinética de sinterización y las propiedades mecánicas de los 

polvos de Ti-6Al-4V. La cinética de sinterización se estimó a partir de pruebas de 

dilatometría. Las características microestructurales se observaron mediante MEB, y las 

propiedades mecánicas se evaluaron mediante ensayos de microdureza y pruebas de 

compresión. Un análisis de falla después de las pruebas de compresión ayudó a observar las 

grietas después de la compresión, y el comportamiento de la falla se obtuvo en función de la 

densidad relativa.  
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11 ANEXO B: ANETECEDENTES DEL SISTEMA 

POROSO 

La aleación Ti-6Al-4V es muy utilizada en la actualidad, con el objetivo de obtener 

materiales para diferentes aplicaciones industriales [25, 26], entre las cuales se encuentran la 

aeroespacial debido a la combinación única de propiedades mecánicas y excepcional 

resistencia a la corrosión de los materiales [8, 242]. Sin embargo, su principal uso en la 

actualidad está enfocado para aplicaciones biomédicas, en la fabricación de materiales 

porosos [243]. Siendo ampliamente utilizada en implantes ortopédicos, tales como prótesis 

para sustituir articulaciones, cadera rodillas y mandíbulas [9, 171, 244-247]. Además de la 

buena biocompatibilidad y la respuesta no alérgica, el titanio tiene la mitad del valor del 

módulo elástico del acero inoxidable o de la aleación cromo-cobalto [248]. Sin embargo, 

todavía existen algunas complicaciones asociadas con la sustitución de implantes metálicos 

densos, como el aflojamiento aséptico, en este contexto una razón de la pérdida del hueso, 

que se ha identificado, es debido a una transferencia de carga insuficiente y reducida del 

hueso adyacente que se debe principalmente al valor de la propiedad de la rigidez que 

presentan los mismos; esto debido a la gran diferencia entre la rigidez del hueso y del 

implante metálico [249], el cual es conocido como estrés de blindaje [250, 251], que tiene 

como consecuencia una diferente distribución de tensiones, “apantallamiento de tensiones”, 

generando una pérdida de masa ósea en el tejido óseo circundante que suela acabar en fractura 

ósea. Lo anterior, es un problema importante en el tratamiento de endoprótesis, conduciendo 

a la inestabilidad de los implantes, provocando una revisión temprana inevitable [252, 253]. 

Según Ryan y col. [254] esto puede causar debilitamiento y puede conducir a que el implante 

se afloje, por lo que, se requiere un buen agarre entre el implante y el hueso, ya que solo 

quedan incorporados mediante un contacto óseo, donde el metal necesita tener la capacidad 

de enlazarse al tejido óseo, por medio de la incorporación de los tejidos mejorando el injerto 

de los mismos y asegurando una buena fijación del material, que sea el adecuado para su uso 

constante. A su vez, la resistencia de los implantes, tiene que ser suficiente para soportar las 

cargas a las que se verá sometido, con el fin de regenerar un hueso sano y fuerte. En las 

últimas décadas, distintas investigaciones de biomateriales han desarrollado innovadoras 

técnicas para mejorar estos problemas, buscando una cicatrización óptima del mismo 
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(osteointegración), por ejemplo, algunos investigadores han modificado la superficie de los 

implantes, basándose en la respuesta que dan las células osteogénicas respecto a la adhesión, 

proliferación y diferenciación celular [255-257], ya que debido a su biocompatibilidad y 

propiedades fisicoquímicas favorables, el titanio se destaca como un sustrato ideal para esos 

tipos de modificaciones [258]. Varios autores como Kuroda y col. [259] y Niinomi [260], 

han reducido la rigidez de este material mediante el aumento de la cantidad de elementos de 

aleación del tipo β. Otras investigaciones realizadas demuestran que la rugosidad del 

implante afecta la osteointegración y fijación biomecánica [261, 262], pero los cambios de 

rugosidad también afectan la mojabilidad, siendo que estas determinen el comportamiento 

de las células, debido a la dinámica de absorción de las biomoléculas sobre la superficie 

[255]. Otros autores incluyen la deposición de hidroxiapatita y la incorporación de iones de 

calcio, fosforo, y fluorita [263]. Por otro lado, algunos autores usaron la técnica de 

anodización en soluciones electrolíticas conteniendo fosfatos para anodizar el titanio [264] o 

aluminio [265] como métodos alternativos para la obtención de materiales biocompatibles.  

 

No obstante, las técnicas mencionadas previamente, por lo general, son más 

complicadas, requiriendo mayor elaboración en la preparación y en los costos de producción, 

debido al requerimiento de materiales adicionales, con variaciones en la composición y en la 

microestructura. Una de las técnicas más viables hoy en día a diferencia de las mencionadas 

anteriormente, que pueda evitar este problema es usando implantes con una menor rigidez, 

es decir, propiedades más parecidas a las del hueso. En este caso los materiales porosos 

(scaffolds) resultan ser los candidatos ideales, ya que su rigidez es menor que la de los 

materiales densos y facilitan la osteointegración, aportando una superficie de mayor fijación, 

con una mejor transmisión de esfuerzo entre el implante y el hueso [266], lo que da como 

resultado una excelente unión biológica entre el implante y el tejido vivo [267], evitando 

problemas de debilitamiento y aflojamiento [268-270]. De esta manera, ya desde hace varios 

años se viene estudiando el proceso de obtención de materiales porosos en la aleación Ti-

6Al-4V, desarrollados por metalurgia de polvos, como una ruta alternativa viable, para la 

fabricación de implantes [271], con el fin de reducir el peso y la rigidez del implante, para 

aumentar la transferencia de carga a través del tejido óseo y para mejorar la fijación ósea con 

la estabilidad suficiente a largo plazo, las estructuras con porosidad se pueden emplear, para 
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el diseño de implantes con cualquier medida o con medidas estándar [272-275]. Hay 

diferentes posibilidades de incorporar la porosidad en materiales densos, la forma más simple 

es la sinterización parcial de una parte en verde, así como la impresión directa 3D [188], la 

fabricación de aditivos [112, 156, 276-281], también se han utilizado favorablemente polvos 

de hidruro de titanio [282]. Una técnica empleada en los últimos años, con un mejor control 

de la porosidad en términos de tamaño, forma y distribución, para la obtención de 

características específicas, como en el caso, de una microestructura funcionalmente graduada 

utilizada para una aplicación biomédica (por ejemplo Ti-6Al-4V) donde las propiedades 

mecánicas sean similares al hueso, es la técnica del espaciador [266, 283, 284].  

Está técnica consiste en utilizar partículas de bajo punto de fusión (llamadas espaciadores) 

que se mezclan con los polvos metálicos, que son eliminadas mediante un tratamiento 

térmico previo a baja temperatura, antes de la sinterización [27, 285-289], dejando poros en 

la microestructura después de la sinterización. Tales formadores de poros, en algunos casos 

suelen ser polvos orgánicos, siendo más utilizadas como espaciadores las partículas de 

bicarbonato de amonio NH4 HCO3, que pueden ser eliminadas fácilmente por 

descomposición térmica [290]. Un análisis exhaustivo de los procesos que utilizan 

formadores de poros está disponible en [291]. Solo pocos trabajos han estudiado el efecto de 

la fracción en volumen de poros, en las propiedades de la aleación sinterizada Ti-6Al-4V y 

llegaron a la conclusión de que el módulo de Young y el límite elástico, disminuyen a medida 

que la fracción de volumen de poro aumenta, mostrando que las propiedades en el intervalo 

de 4-12 GPa y 69-167 MPa, respectivamente [127, 248, 292, 293]. Estos valores son similares 

a los del hueso cortical, que se encuentra en el rango entre 6-21 GPa y 70-280 Mpa, 

respectivamente.  

 

 Es evidente la necesidad de realizar una investigación a detalle de la producción de 

materiales porosos de la aleación Ti-6Al-4V que ayude a proporcionar información útil para 

fabricar componentes con aplicaciones biomédicas, que presenten propiedades mecánicas 

adecuadas, como una menor rigidez y con características que permitan la osteointegración, 

con porosidad y tamaño de poro adecuado. Por lo tanto, en esta parte del trabajo el objetivo 

principal, es producir materiales porosos de la aleación Ti-6Al-4V con diferentes fracciones 

en volumen de poros para evaluar su comportamiento cinético de sinterizado, microestructura 



 Instituto de Investigación en Metalurgia y Materiales | UMSNH                                                                            Anexo B 

 

254 M. C. José Luis Cabezas Villa 

y su rigidez mediante ensayos de compresión. Se espera que la porosidad obtenida sea 

interconectada ya que esto resulta benéfico para el crecimiento de los tejidos óseos [286, 294, 

295]. Según diversos autores la porosidad optima que han encontrado, para permitir el 

crecimiento de los tejidos óseos se sitúa entre el 20 y el 80% [296, 297]. Pese a que no existe 

un acuerdo en relación al tamaño de poro ideal que permita la adhesión y crecimiento de los 

tejidos, diversos autores lo sitúan entre 100 y 500 µm [294, 296-300]. De esta manera, se 

pretende fabricar muestras que cumplan con los requerimientos de tamaño y cantidad de 

poros mencionados. En relación a la rigidez a obtener, en función de las distintas porosidades 

en las muestras se esperan obtener valores del módulo de Young similares a las del hueso 

cortical, tomando como referencia los valores de la tabla 1, que ha sido reportada por otros 

autores [249, 269, 301]. 

 

Tabla 11-1. Propiedades mecánicas de diferentes huesos del cuerpo humano 

Tipo de Hueso Hueso E, GPa σ, MPa 

 

Cortical 

Fémur 12-27.4 121 

Tibia 14-18.1 140 

Radio 12-18.6 149 

Húmero 17.2 130 

 

Se eligió la ruta de la metalurgia de polvos por medio de la técnica de espaciadores 

como ruta de procesamiento para producir las estructuras porosas (scaffolds), debido a las 

ventajas y características finales en relación a las otras técnicas, como se ha discutido 

anteriormente. Estos materiales fueron consolidados por prensado en matriz y como 

formadores de poros se utilizaron partículas de bicarbonato de amonio, el cual ha sido 

utilizado con éxito en trabajos previos desarrollados. Algunas de las investigaciones más 

relevantes que se han considerado para el desarrollo de este trabajo, se mencionan 

brevemente a continuación.  

 

Guden y col. [90] realizaron un estudio del comportamiento de deformación de compresión 

de polvos compactos de Ti-6Al-4V que contenían del 36 al 38% de porosidad. Los compactos 

fueron preparados utilizando partículas esféricas atomizadas de la aleación (Phelly 

Materials), la composición química de los polvos cumplió con la norma ASTM F1580-01, 
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2001. El tamaño de partícula que utilizaron oscilaba entre 74 y 250 µm, con un tamaño 

promedio de partícula de 140 µm. Para preparar las muestras en verde, con longitud de 10 

mm y diámetro de 15 mm, compactaron los polvos de manera uniaxial en una matriz de acero 

grado herramienta con una presión de 400 MPa, empleando una solución de polivinil alcohol 

(PVA 10% vol.) como material de unión en la cantidad de 10 % en masa. Posteriormente 

sometieron los compactos a un ciclo térmico previo, con una velocidad de calentamiento de 

5°C/min hasta 450°C con un tiempo de permanencia de 0.5 h con la finalidad de permitir la 

eliminación del aglutinante. Enseguida los compactos fueron sinterizados a una temperatura 

de 1200°C con un tiempo de permanencia de 2 h en un horno de tubo horizontal 

herméticamente cerrado en una atmósfera de argón de alta pureza (99.998%). Una vez que 

obtuvieron los compactos sinterizados, llevaron a cabo ensayos de compresión cuasi 

estáticos, en una máquina de prueba de desplazamiento controlado SHIMADZU AG-1 

universal de tensión-compresión, con velocidades de desplazamiento del elemento de carga 

desplazamiento de 1.6x10-3, 1.6x10-2 y 1.6x10-1 s-1, respectivamente. Encontraron cambios 

en la microestructura de los compactos sinterizados, desde la fase α acicular a la 

Widmanstatten (α+β) [86], que asumen que es influenciado por la temperatura elevada y la 

velocidad de enfriamiento lenta. En los ensayos de compresión concluyeron que conforme 

aumenta la velocidad de deformación aumenta tanto la tensión de fluencia como de 

resistencia a la compresión del compacto, pero no afecta a la deformación crítica para la 

localización del cizallamiento. La resistencia a la compresión aumenta aproximadamente 240 

MPa para velocidades cuasi-estáticas (1x10-3 s-1) y 300 MPa a velocidades de deformación 

altas (900 s-1), sin afectar de manera significativa la tensión correspondiente a la tensión de 

compresión máxima. También encontraron que el límite elástico de los compactos con 

alrededor del 30% de porosidad, se puede comparar al del hueso cortical humano, con un 

valor de 104-125 MPa medido dentro del régimen de 2-5x10-2s-1. Concluyendo que este 

material cumple con el requisito para sustitución del hueso cortical.  Las micrografías de 

MEB de la superficie de fractura de las muestras fallidas, revelaron que se encuentran algunos 

mecanismos importantes de deformación del compacto, como la separación de partículas, 

que fue producido principalmente en la región de unión entre las partículas, donde la fractura 

de la región de unión entre partículas era de tipo dúctil compuesta por hoyuelos, lo que 
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condujo finalmente al desarrollo de macro fisuras y la separación completa de la región de 

unión entre las partículas.  

 

Ivasishin y col. [12] Investigaron la posibilidad de producir una aleación de Ti-6Al-4V con 

porosidad residual mínima, a partir de mezclas de polvos elementales por el método de 

prensado y sinterización, sin deformación en caliente durante o después de la sinterización. 

Utilizaron varias mezclas de polvos a base de titanio y de hidruro de titanio con adiciones de 

la aleación primaria de cualquiera de los polvos elementales que tenían diferentes tamaños 

de partículas. Demostraron que la síntesis de Ti-6Al-4V a partir de las mezclas de hidruro de 

titanio y de la aleación primaria resultó ser óptima con respecto a una elevada densidad 

relativa. En este caso, el material que sinterizaron presento una densidad del 99%, con una 

microestructura homogénea, relativamente con pequeños granos (100-120µm) de la fase β y 

una baja concentración de impurezas, en particular de oxígeno, que proporcionan un alto 

nivel de propiedades mecánicas (σten = 970 MPa, δ = 6%).  

 

Reig y col. [124] Evaluaron la rigidez del titanio que es demasiado elevada en comparación 

con la de los huesos corticales, por lo que su rigidez fue disminuida mediante el desarrollo 

de una red porosa por sinterización de microesferas. Sinterizaron dos tamaños diferentes de 

microesferas, finas (FG) y gruesas (CG), de la aleación Ti-6Al-4V utilizados para 

revestimiento de implantes quirúrgicos y médicos (especificación ASTM F15580-01) a 

1300°C y 1400°C de 2 a 8 horas en moldes de alúmina, itrio y zirconia, elegidos por su 

estabilidad, debido a que el titanio es altamente reactivo a temperaturas elevadas. Las 

microesferas de Ti6Al4V se vertieron en los moldes por gravedad, realizaron la sinterización 

en un horno al vacío Carbolite HVT 15/75/450 (10-4-10-5 mbar), la densidad aparente, 

porosidad y tamaño de poro lo evaluaron mediante el uso de un PIM AutoPore IV (9500). 

Las muestras mejor sinterizadas las encontraron cuando utilizaron moldes de itria, debido a 

que presentaron mejores propiedades mecánicas en comparación con las otras. Encontraron 

que la porosidad de las muestras sinterizadas era abierta e interconectada y que fue 

ligeramente afectada por los parámetros de sinterización y fue de alrededor de 32% para el 

tamaño de microesferas. El tamaño medio de poro que determinaron fue de 55 (30-280) y 

140 (70-190) micras utilizando FG y CG, respectivamente. Mientras que la resistencia a la 
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flexión incrementa linealmente con la temperatura de sinterización (T, °C), logarítmicamente 

con la el tiempo de sinterización (t, h) y disminuye con las microesferas de diámetro más 

grande (di, μm). 

 

Dewidar y Lim [286] Fabricaron materiales sólidos porosos para implantes, a partir de la 

mezcla, compactación y sinterización de polvos de la aleación Ti-6Al-4. Las muestras se 

constituyeron por un núcleo sólido y la parte exterior porosa. La porosidad la lograron 

mezclando los polvos de Ti-6Al-4V con carbamida, para obtener tres diferentes porcentajes 

en volumen de 30, 50 y 70%. Posteriormente, los polvos fueron prensados uniaxialmente y 

finalmente los sinterizaron a 1200, 1250 y 1300°C en vacío de 10-3 Torr. Concluyeron que el 

límite elástico a la compresión encontrado fue en el rango de 150-270 MPa, que depende en 

gran medida del tamaño del núcleo y la porosidad de la superficie. Sugieren que estos 

resultados en las muestras porosas de Ti-6Al-4V podría ser una alternativa avanzada para la 

aplicación clínica en condiciones de carga, donde la región del núcleo sólido interno puede 

proporcionar la resistencia mecánica necesaria, mientras que la superficie exterior porosa la 

osteointegración del tejido óseo.  

 

Reyner y col. [302] Tomaron en cuenta el caso de un ion de electrones del cátodo conductor 

mixto (SOFC). Realizaron simulaciones numéricas basadas en el método de los elementos 

discretos para imitar la sinterización de polvos cerámicos de Nd2NiO4 fabricados con 

diversas fracciones de formadores de poros (0-40%) y relaciones de tamaño (1-5 veces el 

tamaño de las partículas de cerámica). A partir de los resultados obtenidos de estas 

simulaciones, analizaron el efecto del tamaño y la cantidad de partículas formadoras de poros, 

sobre la densificación en la sinterización, la conductividad y el área de superficie efectiva. 

Confirmando que el efecto de menor importancia es en relación al efecto del tamaño de 

partículas de los formadores de poros.  

 

Kalantary y col. [91] Produjeron compuestos porosos, comúnmente llamados scaffolds 

(andamios) por medio de la mezcla de polvos de la aleación Ti-6Al-4V con diferentes 

cantidades de polvos de magnesio (utilizados como espaciadores) que variaron en 30, 45 y 

60 % en fracción volumen. El rango de tamaño de los polvos de la aleación fue entre 37-90 
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µm y de 90-180 µm para los polvos de Mg. La mezcla de polvos la realizaron con 5% en 

masa de solución de polivinil alcohol (PVA) como aglutinante. Mezclaron durante 30 

minutos para tener una distribución homogénea. Posteriormente la mezcla de polvos fue 

prensada uniaxialmente a 500 MPa en una matriz de acero, utilizando una prensa hidráulica. 

Eliminaron el PVA a 450°C con una permanencia de 2h, posteriormente sinterizaron las 

muestras en tubos de cuarzo a 900°C durante 2h utilizando un flujo de Ar de alta pureza. 

Realizaron análisis de difracción de rayos X verificando que no hubo la formación de nitruros 

ni de elementos indeseables que pudiesen reaccionar con el Ti o el Mg, o en su caso la 

aleación con las partículas de Mg. Empleando el método de Arquimides y el software Image 

Tool, encontraron los porcentajes de porosidad total y porosidad abierta en los scaffolds en 

el rango de 47-64% y 41-47%, respectivamente. Las propiedades de comprensión de los 

scaffolds la obtuvieron usando una maquina Instron 1185, con una velocidad constante de 

0.5 mm/min. Los scaffolds con aproximadamente 47, 54 y 64 % de porosidad presentaron un 

valor del módulo elástico de 132, 96, y 72 MPa, y valores del módulo de Young de 47, 41 y 

37 GPa, respectivamente. Concluyeron que por medio de la técnica de metalurgia de polvos 

pueden obtener scaffolds de la aleación Ti-6Al-4V con diferentes cantidades de Mg, debido 

a la evaporación de este elemento utilizado como espaciador, teniendo resultados viables y 

efectivos con valores similares a los del hueso cortical humano, ya que el módulo elástico y 

el módulo de Young disminuye significantemente conforme la cantidad de Mg en las 

muestras se incrementa.   

 

Biswas y col. [303] Investigaron experimentalmente la deformación y el comportamiento de 

fractura de láser procesado en la aleación Ti-6Al-4V densa y porosa bajo cargas de 

compresión uniaxial estática y dinámica. Fabricaron muestras con 0, 10 y 20 % de porosidad, 

usando una onda continua de laser Nd-YAG en un ambiente controlado. Las pruebas 

dinámicas las realizaron a velocidades de deformación de 1x103, 4x103 y 8x103 a una 

velocidad de deformación de 1x10-3s-1. Además, realizaron análisis de MEB para estudiar los 

mecanismos de fallo y el desarrollo de textura debido a la solidificación y a la deformación, 

mostrando sensibilidad a la velocidad de deformación tanto la fractura como la deformación. 

Encontraron que la muestra Ti-6Al-4V con 20% de porosidad presenta menor resistencia, 

pero mayor ductilidad en comparación con la muestra que contiene 10 % de porosidad, pero 
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a su vez el material con 10% de porosidad presentó menor resistencia y ductilidad que la del 

material denso (0% poroso), siendo comparable la ductilidad del material denso únicamente 

con la muestra que contiene 20% de porosidad, sin mostrar un aumento apreciable en la 

ductilidad.   

 

Parthasarathy y col. [156] Discuten un análisis microestructural basándose en la imagen y 

la caracterización mecánica de estructuras porosas de Ti-6Al-4V, fabricadas por el proceso 

de fusión de haz de electrones EBM. En los estudios por MEB encontraron la fusión completa 

del material en polvo sin evidencia de una mala unión entre las capas. Mientras que un 

análisis de escaneado Micro-CT de las muestras indica que las estructuras de titanio que 

formaron son adecuadas y con poros totalmente interconectados, con porosidades en las 

muestras que varían del 49.75% al 70.32 %. En las pruebas de compresión que realizaron a 

las muestras presentaron valores de rigidez efectivos que van desde 0.57 (±0.05) hasta 2.92 

(±0.17) GPa y valores de resistencia a la compresión de 7.28 (±0.93) hasta 163.02 (±11.98) 

Mpa. Con valores semejantes de porosidad de 49.75% y 50.75% una variación solamente del 

espesor puntual de los conjuntos de la muestra, donde la rigidez y la resistencia a la 

compresión disminuyeron significativamente de 2.92 GPa a 0.57 GPa (reducción del 80.5 %) 

y 163.02 MPa a 7.28 MPa (reducción del 93.54%), respectivamente. Adicionalmente, 

encontraron que la densidad del grano de las estructuras fabricadas fue de 4.423 g/cm3 que 

es equivalente a las partes densas de Ti-6Al-4V, fabricadas por métodos convencionales. 

Desde el punto de vista de resistencia mecánica, han encontrado que las estructuras porosas 

producidas por el proceso de fusión de haces de electrones presentan un proceso de 

fabricación rápido y prometedor para la fabricación directa de los implantes de titanio.   

 

Aşık y Bor [304] Fabricaron compactos con una elevada porosidad por la ruta de metalurgia 

de polvos (PM). Utilizaron una presión uniaxial de 500 MPa para compactar una mezcla de 

polvos de la aleación Ti-6Al-4V y magnesio con un tamaño promedio de partículas de 55 µm 

y 375 µm, respectivamente. La sinterización la llevaron a cabo en una atmósfera de argón a 

una temperatura de 1200°C, con una velocidad de calentamiento de 10 °C/min, para evitar el 

colapso de la espuma durante la fusión y la evaporación del soporte de espacio del magnesio. 

Obtuvieron compactos con porosidades que oscilaron entre el 51-61% con una red de macro 
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poros interconectados debido al espacio ocupado por el magnesio, y micro poros irregulares 

e interconectados por la sinterización de los polvos esféricos de la aleación Ti-6Al-4V. 

Encontraron un módulo y un rendimiento elástico fuerte de las espumas producidas, que se 

encontraron en los rangos de 4 a 12 GPa y de 69 a 167 MPa, respectivamente, disminuyendo 

con el aumento en el contenido de la porosidad. Las propiedades mecánicas de las espumas 

se encuentran en un intervalo adecuado para muchas aplicaciones, especialmente como 

materiales de implantes quirúrgicos, debido a la cercanía de módulos de elasticidad semejante 

a la del hueso.  

 

Cheng y col. [160] Fabricaron espumas de la aleación Ti-6Al-4V mediante la técnica de 

fusión de haz de electrones (EBM). Encontraron que la resistencia a la compresión y el 

módulo de Young obtenido para las espumas es comparable a la del hueso cortical. Sin 

embargo, también encontraron un comportamiento frágil de fallo durante los ensayos de 

compresión.  

 

Weibman y col. [82] Con el fin de reducir la rigidez de los implantes, realizaron una 

investigación de especímenes con poros abiertos en dos dimensiones geométricas (diseño 

trenzado). Los scaffolds los fabricaron por un proceso SLM utilizando Ti-6Al-4V, con una 

relación de la altura y del diámetro de 1 y 2 según la norma DIN EN 50106 (Prueba de los 

materiales metálicos para compresión), con altura de 18 mm y diámetro de 17 mm, con la 

finalidad de evitar el pandeo durante los ensayos de compresión. Determinaron las 

propiedades mecánicas de los materiales con ensayos de compresión uniaxial, hasta que se 

produjo la falla, según la norma DIN EN 50106, con una máquina de ensayos universal Z 

250 Zwick GmbH & Co. KG, Ulm, Alemania) a una velocidad de desplazamiento constante 

de 2 mm/min en condiciones atmosféricas normales. El módulo elástico de los scarffolds 

varió entre 3.4 y 26.3 GPa, con porosidades en los especímenes desde 54 hasta 60 %. Los 

resultados de resistencia a la compresión variaron entre 103.7 y 402.9 MPa. Encontraron una 

relación lineal entre la tensión de compresión, resistencia a la compresión y módulo de 

elasticidad. Así mismo, mostraron en los resultados una clara influencia de la orientación de 

la celda unitaria en el módulo de elasticidad, resistencia a la compresión y a la tensión. 
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12 ANEXO C: ANTECEDENTES DEL SISTEMA 

COMPUESTO 

En la última década, se ha reportado que la resistencia al desgaste y a la corrosión de los 

biomateriales es la razón principal del fracaso de un implante [305, 306]. En cuanto al uso 

como biomaterial (prótesis de implantes), el titanio (Ti) y sus aleaciones han sido 

ampliamente estudiados y se ha informado que la tecnología de procesamiento de Ti6Al4V 

y sus compuestos tienen gran influencia en la morfología microestructural y en el 

comportamiento mecánico, de desgaste y corrosión [183, 307-311]. Por lo tanto, cualquiera 

que sea la tecnología de procesamiento utilizada (por ejemplo, tecnologías de procesamiento 

convencionales, tales como fundición o técnicas modernas de procesamiento tales como: 

prensado en caliente (HP), fusión laser selectiva (SLM), creación de red por ingeniería laser 

(LENS), pulverización térmica) Las principales ventajas del titanio y sus aleaciones 

empleadas (principalmente en aplicaciones de soporte de carga) son sus excelentes 

propiedades mecánicas, mientras que las principales desventajas reportadas son las bajas 

capacidades de interacción con el tejido vivo y también su bajo comportamiento de desgaste 

[312-314]. La aleación Ti6Al4V es un biomaterial con excelentes capacidades de adaptación 

al tejido vivo [8], mientras que su principal desventaja es el aflojamiento aséptico, en este 

contexto una razón de la pérdida del hueso, debido a la gran diferencia de rigidez del hueso 

y del implante metálico [250], lo que es conocido como estrés de blindaje [251, 266], así 

como también su baja resistencia a la corrosión y al desgaste [315-317]. Por lo tanto, una 

solución para superar las desventajas anteriormente mencionadas de la aleación Ti6Al4V, 

cuando se usan en aplicaciones biomédicas para disminuir la rigidez en la actualidad es la 

fabricación de andamios (scaffolds) que consiste en la elaboración de materiales con grandes 

poros controlados [270, 275, 283, 317], y para mejorar las propiedades al desgaste y de 

corrosión sería la creación de un nuevo material biocompuesto que combine las excelentes 

propiedades mecánicas de la aleación Ti6Al4V con la bioactividad de partículas de 

reforzamiento. Para esto algunos trabajos han propuesto: materiales cerámicos aplicados 

como recubrimientos sobre sustratos metálicos (pulverización de plasma, magnetic 

sputtering, procesamiento de sol-gel, etc.) [318-323] o materiales compuestos [324-327]. Se 

han reportado algunos resultados buenos al recubrir el Ti6Al4V con Hidroxiapatita (HA) 
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[318, 322, 323], pero según lo informado por Chang y col. [328] esta solución no es 

consistente a largo plazo, ya que el recubrimiento de HA como cualquier otro revestimiento 

es susceptible de degradación y delaminación. Por lo tanto, el último enfoque que consiste 

en la adición de materiales cerámicos a una matriz metálica o metales a una matriz cerámica, 

parece ser una mejor opción [324, 325, 327, 329-332]. Se ha dado una gran consideración a 

la adición de partículas en comparación con el enfoque de recubrimiento en aplicaciones 

biomédicas [333, 334], ya que permite una distribución mejorada de las tensiones residuales, 

y en consecuencia, mejores propiedades (mecánica, fatiga, desgaste, corrosión, etc.) debido 

a la transición moderada de la composición. Ya se ha demostrado que la ruta de 

pulvimetalurgia (PM) es adecuada para producir materiales compuestos [335, 336], por lo 

que se adapta la respuesta del material para cumplir criterios de diseño. Uno de los materiales 

más adecuados para ser utilizado en conjunto con la aleación Ti6Al4V en la fabricación de 

compuestos es el tántalo (Ta) ya que es un material prometedor para aplicaciones biomédicas 

debido a sus propiedades mecánicas superiores y su excelente biocompatibilidad en vivo e in 

vitro [337, 338]. El primer uso biomédico de Ta fue en la fabricación de stents para cirugía 

endovascular [339] y aplicaciones ortopédicas. Las propiedades deseables (alta dureza, 

moderada relación dureza a módulo elástico, excelente resistencia a la corrosión y 

biocompatibilidad) de Ta pueden sostener carga y facilitar el crecimiento óseo natural [340, 

341]. Además, el tántalo es adecuado, ya que se comprobó que la actividad celular con 

interacciones entre las células madres humanas en las superficies de Ta aumenta en 

comparación con otras superficies, como el Ti y el cromo.  La formación de un óxido pasivo 

en la superficie del metal hace que el Ta sea un buen candidato para ser utilizado como 

reforzamiento con alta estabilidad química [342]. Ti6Al4V es ampliamente utilizado en 

implantes metálicos que poseen una resistencia específica muy alta y una excelente 

resistencia a la corrosión y a la oxidación [343, 344]. Sin embargo, las aleaciones Ti tienen 

poca resistencia al desgaste y generan residuos de desgaste en aplicaciones de movimiento 

deslizante. Este último puede causar contaminación biológica al tejido circundante y, 

posteriormente, resorción ósea, aflojamiento y falla [345-347]. Además la liberación de 

vanadio y aluminio a niveles elevados podría provocar citotoxicidad [348]. A medida que 

aumenta la demanda de implantes ortopédicos para pacientes más jóvenes, existe la necesidad 

de repetir la cirugía más adelante en la vida. Los revestimientos cerámicos, como el fosfato 
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de calcio bioactivo, el nitruro de silicio o los revestimientos de carbono similares al diamante 

en implantes metálicos se han explorado previamente como un medio para mejorar el 

contacto hueso-implante. Sin embargo, el agrietamiento, la delaminación y la baja tenacidad 

a la fractura de los revestimientos cerámicos son obstáculos enormes para su aplicación 

generalizada. Por lo tanto, aún se requieren mayores avances en los implantes metálicos con 

soporte de carga con excelente rendimiento mecánico y electroquímico. 

Es por esto, que adiciones de Ta a la aleación Ti6Al4V puede ser una solución a los 

problemas mencionados anteriormente. Varios investigadores han demostrado la excelente 

resistencia a la corrosión de las aleaciones de Ti con Ta [349, 350]. Existen estudios sobre 

recubrimientos para combinar las buenas propiedades de la aleación Ti6Al4V con el Ta [339, 

351, 352]. Comprender el mecanismo de corrosión de la adición de Ta en la aleación 

Ti6Al4V es importante para disminuir el riesgo de degradación del metal en el cuerpo 

humano. Por lo que se requieren más investigaciones para mejorar la resistencia contra el 

desgaste y la corrosión de este material de implante con el fin de lograr una mejor integración 

en el tejido óseo. En este estudio, a través de la metalurgia de polvos se utilizaron diferentes 

porcentajes en fracciones en volumen de partículas de Ta, para investigar el efecto de las 

condiciones del sinterizado sobre las propiedades mecánicas de desgaste y corrosión en 

ensayos de tribocorrosión de las muestras fabricadas con un tamaño de partícula de la matriz 

de la aleación Ti6Al4V semejante a los refuerzos de Ta. La cinética de sinterizado para los 

distintos porcentajes fue estimada a partir de ensayos de dilatometría. Adicionalmente se 

evaluó el efecto que se puede tener con el incremento de Ta en los valores de microdureza y 

del módulo de Young mediante ensayos de compresión. 

Algunas de las investigaciones más relevantes que se han considerado para el 

desarrollo de este trabajo, se mencionan brevemente a continuación.  

 

Doni y col. [311] Evaluaron el comportamiento de deslizamiento en seco y tribocorrosión 

del material de implante que obtuvieron por prensado en caliente (HP) de CoCrMo en 

comparación con los materiales de implante comercialmente usados de Ti6Al4V y CoCrMo. 

Todos los experimentos tribológicos se llevaron a cabo bajo carga normal de 1 N, frecuencia 

de 1 Hz y una longitud de desplazamiento total de 3 mm, utilizando un tribómetro de bola 

sobre placa de movimiento reciproco. Los experimentos de tribocorrosión los realizaron tanto 
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a temperatura ambiente como a temperaturas corporales, en 8 g/L de solución de NaCl. El 

potencial de circuito abierto (OCP) lo midieron antes, durante y después del deslizamiento. 

Las superficies desgastadas las analizaron con un microscopio electrónico de barrido por 

emisión de campo equipado con espectroscopia de rayos X de energía dispersiva (EDS), y 

las velocidades de desgaste las calcularon utilizando un perfilómetro. Según sus resultados 

todas las muestras de HP-CoCrMo presentaron una mejor resistencia al desgaste después de 

las pruebas de deslizamiento en seco y tribocorrosión. Además, en comparación con las 

muestras de CoCrMo, las muestras de HP-CoCrMo presentaron una mejor resistencia al 

desgaste en condiciones de deslizamiento en seco y una resistencia al desgaste similar en 

condiciones de tribocorrosión.  

 

Doni y col. [326] Investigaron el comportamiento de tribocorrosión de compuestos de 

CoCrMo mezclados con Hidroxiapatita (HA). Las pruebas de tribocorrosión las realizaron 

bajo potencial de circuito abierto (OCP) en 8 g/L de NaCl a 37°C utilizando un tribómetro 

de bola sobre placa. Según los resultados que obtuvieron encontraron que la adición de 

partículas de HA aumentó la velocidad de corrosión debido a la corrosión localizada que 

tiene lugar en los sitios porosos cerca de la matriz/interface de los refuerzos. Sin embargo, 

bajo la acción tribológica, encontraron que las muestras compuestas presentaron una 

tendencia relativamente menor a la corrosión y menores valores de coeficiente de fricción.  

 

Yongquing Fu y col. [353] Utilizaron una placa de Ti-6Al4V con un diámetro de 50 mm y 

un espesor de 3 mm, que fueron preparadas metalográficamente y pulidas, posteriormente se 

limpiaron en ultrasonido con acetona. La rugosidad de la superficie de la muestra Ti-6Al-4V 

después del pulido fue de aproximadamente 0.20 ± 0.02 µm. Se llevó nitruración por plasma 

en las placas de Ti-6Al-4V con una potencia de 2 kW y una tensión de 1500 V. La 

temperatura de tratamiento fue de 750°C con duración de 16 horas. La rugosidad de la 

superficie después de la nitruración fue de alrededor de 0.32 ± 0.04 µm. Una película de 1 

µm de nitruro de carbono amorfo se depositaron sobre Ti-6Al-4V tratado por nitruración de 

plasma y también sobre Ti-6Al-4V sin tratar. La depositación se llevó por un sistema de 

pulverización catódica. La carga de descarga en el cátodo fue de 1 A, la temperatura del 

sustrato fue aproximadamente de 200°C y una tensión de polarización de 30V. Se evaluó la 
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adhesión de la película de nitruro de carbono amorfo sobre la superficie de Ti-6Al-4V. En 

un tribómetro ball-on-disc a temperatura ambiente de 25 °C, con bolas de alúmina con un 

diámetro de 9.5 mm como contraparte. Las cargas normales fueron de 1, 2, 5 y 10 N. La 

distancia de deslizamiento fue de 0.2 m/s. Durante cada prueba se registró el coeficiente de 

fricción. El desgaste de las películas se evaluó y la profundidad de la huella de desgaste por 

un perfilómetro laáser Talysurf 5. Encontraron que el soporte de la carga se mejoró 

drásticamente con la aplicación de la capa niturada de plasma 

 

Frary y col. [126] fabricaron compuestos de Ti (125 μm) y Ti-6Al-4V (-50 μm) ambos 

reforzados con tungsteno (3 μm) por metalurgia de polvos. Los polvos fueron compactados 

en verde en una matriz por prensado isostático en frio (379 MPa), luego fueron sinterizados 

en vacío a 1230°C durante 2.5 o 4 horas y finalmente los sometieron a presión isostática en 

caliente (HIP) a 900°C durante 2 horas a 100 MPa. Para tener un enfriamiento acelerado 

utilizaron flujo de argón aproximadamente 45 minutos. Prepararon dos matrices (Ti puro y 

Ti-6Al-4V) y tres contenidos de tungsteno (0, 10 y 15%), con un total de seis muestras (Ti, 

Ti/10%W, Ti/15%W y Ti-6Al-4V, Ti-6Al-4V/10%W, Ti-6Al-4V/15%W). Posteriormente 

todas las muestras las sometieron a un post-procesamiento con un sinterizado por 2 h excepto 

para las muestras de Ti que contenían un 10 y 15 % de W, con 4 h. Evaluaron microdureza 

vickers aplicando una carga de 200 g. Encontraron que todas las muestras exhiben una matriz 

con una de las dos fases α/β, así como la formación de aglomerados finos de W, indicando 

que la difusión no era completa y que la microestructura no está en equilibrio. Observaron 

que una adición del 10% de W en la aleación Ti-6Al-4V incrementa la microdureza de 339 

Hv a 408 Hv, pero no hay mejoramiento al utilizar un 15 % de W, de esta manera el Ti-6Al-

4V/10%W podría reemplazar al Ti-6Al-4V en aplicaciones que requieran mayores 

propiedades mecánicas de desgaste como aplicaciones industriales. Esto es importante ya 

que los materiales compuestos que tienen un valor elevado de dureza son prometedores en 

aplicaciones que requieren buena resistencia al desgaste, por ejemplo, implantes médicos, 

hélices de los barcos, o para la matriz de compuestos que contienen partículas cerámicas 

duras [354].  
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Ching Hee y col. [226] Investigaron el rendimiento mecánico y de corrosión de un 

recubrimiento de tántalo sobre un sustrato de Ti6Al4V que realizaron por por bombardeo 

iónico. Además de la estructura normal de la depositación de la película de tántalo sobre el 

sustrato, depositaron previamente una capa de titanio sobre el sustrato con la finalidad de 

mejorar la adhesión de la película. El examen de difracción de rayos X (DRX) que llevaron 

a cabo, muestra que los recubrimientos que realizaron con Ta exhiben una estructura de fase 

dual α/β. Tanto el revestimiento único de Ta y el recubrimiento de Ta con una capa 

amortiguadora de Ti aumentaron significativamente la dureza aparente de la superficie del 

sustrato de Ti6Al4V. El esfuerzo residual de compresión del Ta/Ti del orden de 0.9 GPa se 

reduce notablemente en comparación con 1.2 GPa del revestimiento único de Ta, lo que da 

como resultado una adhesión mejorada entre la interfaz de revestimiento y sustrato. La 

hidrofobicidad de la superficie de Ti6Al4V después del recubrimiento de Ta también 

aumentó, lo que se cree que beneficia a la absorción de proteínas y mejora la lubricación. La 

densidad de corriente de corrosión del Ti6Al4V recubierto con Ta disminuyó de 2.0x10-8 a 

3.4x10-9 A cm-2 (a altas velocidades de barrido) en comparación con el sustrato de Ti6Al4V 

no revestido. 

 

Yazdanian y col. [355] Con el fin de mejorar las propiedades tribológicas de una aleación 

de Ti-6Al 4V aplicaron una oxidación térmica, en proceso de 873 K durante 60 minutos, 

posteriormente el rendimiento al desgaste fue probado en vacío.  La dureza de la superficie 

(382 ± 20 KH Knoop) aumentó a 1631 ± 240 KH como resultado del tratamiento.  Realizaron 

pruebas de deslizamiento en seco con una carga normal de 2N en condiciones ambientales, 

con una configuración de bola sobre disco (ball-on-disc) y una velocidad de deslizamiento 

de 0.05 m/s se aplicaron. En el vacío, la velocidad de desgaste para el Ti-6Al-4V fue menor 

que para la aleación sin tratar. Se mostraron resultados de desgaste más bajos para el Ti-6Al-

4V al vació que para la aleación sin tratar. Se utilizaron discos de 5 mm de espesor y 25 mm 

de diámetro de Ti-6Al-4V, con una rugosidad que se redujo a 0.04 ± 0.2 micras por pulido 

mecánico antes del tratamiento de oxidación térmica. El tratamiento de oxidación térmica se 

realizó a 873 K durante 60 minutos. La rugosidad medida después del tratamiento aumentó 

a 0.13 ± 0.05 micras. La microdureza de la capa oxidada fue de 1631 ± 241 HV, el espectro 

de rayos X mostró la presencia de TiO2 como resultado del tratamiento en la superficie. Se 
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llevaron a cabo ensayos de desgaste para determinar la carga de fallo crítico de la capa de 

óxido de TiO2 en la superficie de Ti-6Al-4V-A tratada durante una sola pasada de 

deslizamiento de un indentador de diamante Rocwell con un radio de 200 µm. La prueba se 

realizó bajo una carga de 0.03N a 2 N usando un micro-scratch CSM, con una velocidad 

constante de 0.02 mm/s. la profundidad de la superficie desgastada fue mayor en el centro y 

fue de 16.1 µm. Por lo que, un daño considerable en la superficie se llevó a cabo, con una 

gran pérdida de masa. 

 

Ching Hee y col. [225] Fabricaron películas de tantalio (Ta) de aproximadamente 100 nm 

de espesor sobre un sustrato de Ti6Al4V usando un sistema de deposición de arco vacío 

catódico filtrado con y sin una desviación de -100V entre el sustrato y la pared de la cámara. 

La estructura de la película depositada sobre el sustrato con un sesgo de cero, muestra una 

fase tetragonal pura (β-Ta), y se encuentra una estructura cúbica centrada en el cuerpo (α-Ta) 

a medida que el sesgo del sustrato aumenta a -100V. La película depositada con un sesgo de 

-100V muestra una mejora significativa en la cohesión en comparación con la película 

depositada sin sesgo de sustrato. La polarización potencio dinámica y las pruebas de 

impedancia electroquímica en solución salina con fosfato, revelaron que la película de Ta a 

-100V muestra una buena resistencia a la corrosión con una baja densidad de corriente de 

corrosión de 0.009 µA cm-2. La película muestra características hidrofóbicas, baja energía 

superficial libre y una superficie inerte que presenta una capa de óxido uniforme, que es 

prometedora para posibles aplicaciones de implantes biomédicos.  

 

Xiang Li y col. [356] Depositaron una película de Ta en andamios porosos de Ti6Al4V 

usando la técnica de deposición de vapor químico (CVD). Por medio de análisis de 

microscopia digital y del microscopio electrónico de barrido encontraron que el 

recubrimiento de Ta cubría uniformemente toda la estructura del andamio. El análisis de 

difracción de rayos X mostró que el recubrimiento consistía en fase α y β de Ta. Las células 

madre mesenquimales de cabra se sembraron y se cultivaron en los andamios de Ti6Al4V 

con y sin revestimiento. El ensayo colorimétrico basado en tetrazolio, exhibió una mejor 

adhesión y proliferación celular en los armazones revestidos con Ta en comparación con los 

andamios no recubiertos. Los andamios porosos se implantaron posteriormente en cabras 
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durante 12 semanas. El análisis histológico reveló una formación de hueso similar alrededor 

de la periferia de los implantes recubiertos y no recubiertos, pero el crecimiento interno del 

hueso es mejor dentro de los armazones revestidos con Ta. Para demostrar la capacidad de 

producir implantes personalizados para aplicaciones clínicas a través de esta tecnología, los 

autores diseñaron y fabricaron un andamio de Ti6Al4V poroso con forma mandibular 

segmentaria derivada de datos de tomografía computarizada del paciente.  

 

Swee Leong y col. [357] En este estudio, se usó fusión láser selectiva (SLM) para fabricar 

muestras de aleación de titanio y tantalio (TiTa) que comprendía 50% en peso de cada 

elemento. Basado en la observación de microscopía electrónica de barrido, muestras 

fabricadas a partir de partículas de tántalo puro dispersas al azar en una matriz de TiTa. La 

microestructura exhibió granos equiaxiales de β titanio y tántalo en orientaciones aleatorias, 

determinados por combinación de microscopía electrónica de barrido por emisión de campo, 

difracción de dispersión de electrones y difracción de rayos X. Las muestras resultantes 

tienen una resistencia a la tracción máxima de 924.64 ± 9.06 MPa y un módulo elástico de 

75.77 ± 4.04 GPa. La aleación de TiTa producida puede ser un material potencial para 

aplicaciones biomédicas debido a su alta relación resistencia / módulo, en comparación con 

Ti6Al4V y titanio comercialmente puro. 

 

Lidia Benea y col. [245] Realizaron una comparación del desgaste de (i) la aleación pura de 

Ti-6Al-4V, (ii) Ti-6Al-4V con una capa nano porosa delgada de TiO2, (iii) Ti-6Al-4V con 

recubrimientos de hidroxiapatita electro depositadas en la capa de óxido. Para la preparación 

de estas muestras, la aleación Ti-6Al-4V fue pulida, (i) la introdujeron en una celda 

electroquímica para tener un mayor potencial de anodización controlado y formar películas 

delgadas de óxido nanoporoso, (ii) las muestra con películas nanoporosas de TiO2 delgadas 

se sumergieron a una solución de NaOH, con el fin de facilitar la nucleación de fosfato de 

calcio y mejorar la bioactividad del óxido de titanio nanoporoso y (iii) se realizó la electro 

depositación de fosfato de calcio (CaHPO4.2H2O) de revestimiento, como el precursor del 

recubrimiento de la hidroxiapatita. El análisis de fricción de las tres muestras se realizó en 

un micro-tribómetro (Falex Tribology N. V., Belgium), bajo una condición de deslizamiento 

de movimiento alternativo. Utilizaron bolas de alúmina de 10 mm de diámetro como contra 
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cuerpo en las pruebas de deslizamiento. La elección de la bola de alúmina como material de 

contra parte se hizo, debido a su elevada dureza, alta resistencia al desgaste, inercia química 

y propiedades de aislamiento eléctrico. Se utilizaron cargas de 400 mN (210 MPa), 600 mN 

(240 MPa) y 800mN (260 MPa) con un desplazamiento de 500 µm y una frecuencia de 

deslizamiento de 3 HZ durante 1000 ciclos. Los experimentos se repitieron dos veces para 

comprobar la reproducibilidad de resultados. Durante el ensayo de deslizamiento, la fuerza 

normal, fuerza tangencial, el coeficiente de fricción, se monitorizaron de forma continua, así 

como el número de ciclos y el desplazamiento de contacto lineal. Observaron grandes 

oscilaciones en la aleación de Ti-6Al-4V sin tratar en relación a la aleación de Ti-6Al-4v 

tratada. Por lo que, un mejoramiento en las propiedades tribológicas es obvio en condiciones 

lubricadas para la aleación tratada. La anchura mayor se registró para la aleación sin tratar y 

la menor para la aleación con hidroxiapatita. La profundidad también fue mayor en el caso 

de la aleación sin tratar y los mejores resultados se obtuvieron con la hidroxiapatita.  

 

Xiaoming Yu y col. [358] En este estudio, se realizó revestimiento de Ta de alta calidad 

sobre sustratos de la aleación de placas y poros de Ti6Al4V mediante deposición de vapor 

químico a presión atmosférica (APCVD), para mejorar aún más la resistencia a la corrosión 

y la biocompatibilidad de las aleaciones de Ti para aplicaciones médicas. Los análisis de 

Difracción de rayos X (DRX) mostraron que los revestimientos se componían principalmente 

de Ta con la temperatura del sustrato (Ts) de 1000°C, 950°C y 900°C. La morfología, la 

microestructura y la composición de los elementos se caracterizaron por microscopía óptica, 

microscopía electrónica de barrido (SEM), microscopía de fuerza atómica (AFM) y 

espectroscopia de energía dispersiva (EDS). Se encontró que la superficie del revestimiento 

se volvió mucho más lisa y uniforme a un caudal de gas H2 bajo de 120 ml / min, y la 

rugosidad media cuadrática (RMS) disminuyó con el aumento de Ts. La humectabilidad del 

revestimiento de Ta se investigó midiendo el contacto de agua y \ alpha - bromonaftaleno (\ 

alpha - BrNp). El recubrimiento Ta con Ts de 950 C mostró los valores más bajos de γs, γsd 

y γsd / γsp, lo que indica una mejor compatibilidad del revestimiento de Ta que del sustrato. 

El comportamiento de la corrosión del revestimiento se estudió mediante prueba 

electroquímica en solución de NaCl al 0.9% a 37°C. El recubrimiento Ta mostró un mayor 

potencial de corrosión (Ecorr) y una menor densidad de corriente de corrosión (icorr), lo que 
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indica una resistencia a la corrosión mejorada en comparación con el sustrato Ti6Al4V. El 

recubrimiento Ta se fabricó no solo en el sustrato de la placa, sino también en un sustrato 

poroso de Ti6Al4V. Los resultados anteriores permitieron desarrollar una nueva clase de 

implantes de aleación de Ti revestidos con Ta con amplias aplicaciones clínicas. 

 

Baloyi y col. [359] Usaron polvos Nb y Ti-13Nb para mejorar la superficie de la aleación 

Ti6Al4V. La deposición de los polvos se llevó a cabo con diversas potencias de láser. La 

microscopía electrónica de barrido (SEM) -EDS y la microscopía óptica se utilizaron para la 

caracterización. El difractómetro de rayos X (DRX) se usó para analizar la composición 

elemental y los constituyentes de fase. Se mejoraron las propiedades de dureza, desgaste y 

corrosión. La corrosión y los comportamientos de desgaste de las capas depositadas se 

estudiaron en una solución de Hanks (fluido corporal simulado, SBF). Las microestructuras 

de recubrimientos Nb revelan la presencia de fases ortorrómbicas, dendríticas α y 

metaestables β-Nb que producen una dureza desigual con un promedio de HV 364. Para 

recubrimientos Ti-13Nb, fases martensíticas α 'y metaestables β-Nb con una dureza promedio 

de HV 423 se observaron. La resistencia al desgaste por deslizamiento en seco del 

revestimiento de Ti-13Nb se atribuye al aumento de la dureza. Los resultados experimentales 

indican que la deposición de Nb y Ti-13Nb sobre Ti6Al4V reduce enormemente las 

fracciones de masa de Al y V en todos los revestimientos. En SBF, el refuerzo Nb produce 

el mejor recubrimiento que revela las mejores resistencias al desgaste y a la corrosión en 

comparación con el sustrato. Por lo tanto, este recubrimiento tendrá un mejor rendimiento 

para la mejora del material de implante ortopédico. 

 

Bartolomeu y col. [360] El objetivo de este trabajo fue estudiar la influencia de la ruta de 

procesamiento en los componentes microestructurales, la dureza y el comportamiento 

tribológico (desgaste y fricción) de la aleación biomédica Ti6Al4V. En este sentido, se 

estudiaron tres rutas de procesamiento diferentes: fundición convencional, prensado en 

caliente y fusión selectiva con láser. Se realizó una caracterización metalúrgica, mecánica y 

tribológica exhaustiva mediante análisis de difracción de rayos X, pruebas de dureza Vickers 

y pruebas de desgaste reciprocante de bola sobre placa de pares deslizantes Ti6Al4V / Al2O3. 

Los resultados mostraron una gran influencia de la ruta de procesamiento en los componentes 
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microestructurales y las consiguientes diferencias en la dureza y el rendimiento del desgaste. 

La mayor dureza y resistencia al desgaste se obtuvieron para la aleación Ti6Al4V producida 

por fusión selectiva con láser, debido a una velocidad de enfriamiento marcadamente 

diferente que conduce a una microestructura significativamente diferente en comparación 

con el prensado en caliente y la colada. Este estudio evalúa y confirma que la fusión selectiva 

con láser tiene el potencial de producir implantes Ti6Al4V personalizados con un 

rendimiento de desgaste mejorado. 

 

Buciumeanu y col. [361] Relacionaron un estudio con el comportamiento de tribocorrosión 

de los biocompuestos Ti6Al4V con Hidroxiapatita (HA). Fabricaron compuestos de Ti6Al4V 

reforzados con diferentes contenidos de partículas de HA (5-15 % vol.) mediante la técnica 

de prensado en caliente. Las pruebas de tribocorrosión las realizaron utilizando una 

configuración de bola sobre placa en saliva artificial a 37°C. Las pruebas se llevaron a cabo 

bajo potencial de circuito abierto (OCP), con una duración de deslizamiento de 1800 s, carga 

normal de 1 N y frecuencia de 1 Hz. Los resultados que obtuvieron sugieren que la HA juega 

un papel relevante en el comportamiento de tribocorrosión de los compuestos de Ti6Al4V-

HA. Encontraron que todas las muestras de compuestos presentaron una mejor resistencia al 

desgaste y también una tendencia relativamente menor a la corrosión con un contenido de 

HA cada vez mayor.  

 

Toptan y col. [362] Desarrollaron muestras de titanio muy porosas por medio de 

pulvimetalurgia aplicando la técnica del soporte espaciador seguido de un tratamiento 

anódico, todo esto con la finalidad de incrementar la resistencia al desgaste. Las pruebas de 

tribocorrosión las realizaron en una solución de 9 g/L NaCl usando un tribómetro pin-on-disc 

unidireccional bajo una carga nominal de 3 N, frecuencia de 1Hz y un diámetro de pista de 

4mm. El potencial de circuito abierto (OCP) lo midieron antes, durante y después del 

deslizamiento. Las superficies desgastadas las analizaron por microscopia electrónica de 

barrido por emisión de campo equipado con espectroscopia de rayos X de energía dispersiva 

(EDS). En base a los resultados que obtuvieron sugirieron que las muestras altamente porosas 

biofuncionalizadas presentaban una menor tendencia a la corrosión al deslizarse contra la 
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varilla de zirconia, principalmente debido al efecto de carga generado por las superficies de 

óxido protuberantes duras formadas por el tratamiento anódico.  

 

Song Wang y col. [363] Realizaron un estudio para mejorar las propiedades tribológicas del 

CP-Ti (titanio puro comercial) y de la aleación Ti-6Al-4V. Los materiales de partida fueron 

CP-Ti (titanio puro comercial) y la aleación Ti-6Al-4V. Se agregó Cu como aditivo al 5 % 

(debido a que muestra un comportamiento antibacteriano), con la finalidad de estudiar a 

fondo la fricción y el desgaste de las propiedades de estos materiales. El Ti puro y la aleación 

de Ti-6Al-4V, se fundieron con cobre puro en un horno de fusión al vacío, para formar el Ti-

5Cu y la aleación de Ti-6Al-4V-5Cu, respectivamente. En ambos casos el lingote se derritió 

5 veces para asegurar la homogeneidad de la composición y luego fue forjada en caliente a 

900°C. El Cp-Ti y la aleación Ti-6Al-4V de grado médico, se utilizaron como muestras de 

control. Como tratamiento térmico final el Cp-Ti y Ti-5Cu (después del forjado), se 

calentaron a 900°C durante 1 hora, seguido de enfriamiento al aire.  La aleación Ti-6Al-4V 

y Ti-6Al-4V-5Cu después de la forja se calentaron a 900°C durante 1 hora y luego se 

envejeció a 550°C durante 6 horas, como tratamiento térmico final. Finalmente, las muestras 

con diámetro de 10-30 m y un espesor de 5 mm se cortaron a partir, de las aleaciones tratadas 

térmicamente para los experimentos, posteriormente se prepararon metalográficamente. 

Posteriormente realizaron caracterización de la microestructura, composición y dureza, 

utilizando microscopia electrónica de barrido (MEB) y microscopia de transmisión (TEM), 

difracción de rayos X (DRX), y un medidor de microdureza, respectivamente. Los ensayos 

tribológicos de las muestras experimentales lo realizaron en un equipo de tribología tribo-

tester UMT que permite controlar la temperatura, con bolas de ZrO2 de 5 mm de diámetro, 

colocando la bola sobre la superficie de la muestra y deslizándola. Las pruebas las realizaron 

con una carga de 3 N y una tensión equivalente a 450 MPa. El tiempo de deslizamiento fue 

de 60 minutos constante. Se diluyó grasa animal de bovino al 25% que se utilizó como 

lubricante. La temperatura se mantuvo a 37 ± 1 °C durante el proceso de desgaste, para 

simular el medio fisiológico alrededor de la zona de contacto de las prótesis in vivo.  La 

variación del coeficiente de fricción con el tiempo de deslizamiento fue detectada por un 

sensor y se registró por un ordenador. Por lo que, el coeficiente promedio de fricción como 

una función del tiempo de la prueba se obtuvo mediante un promedio de varios valores 



 Instituto de Investigación en Metalurgia y Materiales | UMSNH                                                                            Anexo C 

 

273 M. C. José Luis Cabezas Villa 

medidos, para obtener el promedio final y su desviación como se muestra en la Figura 26. 

Finalmente estudiaron los daños causados en la interfaz de las superficies desgastadas por 

MEB (FEI Quanta 200 FEG) así como análisis EDX. Las huellas de desgaste, la profundidad 

máxima de desgaste, el desgaste de ancho se midió por un perfilador de superficie 3D 

(MicroXAM 3D, ADE corp.) Los resultados revelaron que las precipitaciones de Ti2Cu 

aparecieron en ambas aleaciones; Ti-5Cu y Ti-64-5Cu. Los resultados de la dureza para las 

diferentes muestras de menor a mayor son: CP-Ti<Ti-5CU<Ti-6Al-4V<Ti-6Al-4V-5Cu. Los 

aditivos de Cu aumentaron la dureza de CP-Ti de 200 a 227 y la de Ti-6Al-4V de 334 a 397. 

Por lo tanto, la adición de Cu mejora la dureza de la superficie para ambos, esto puede ser 

debido a las precipitaciones del compuesto inter metálico Ti2Cu en la matriz de la aleación 

Los resultados tribológicos mostraron una mejora en la fricción y resistencia al desgaste tanto 

para Ti-5Cu y la aleación Ti-64-5Cu, debida a la precipitación del Ti2C. Los resultados que 

encontraron también mostraron que el Ti-5 se comportó mejor a la resistencia al desgaste que 

el Ti-64 y el Ti-64-5Cu, debido a diferentes mecanismos de desgaste. Para Ti-5Cu se 

encontró desgaste adhesivo dominante con mecanismo de desgaste abrasivo secundario, 

mientras que para el Ti-64 y Ti-64-5Cu se encontró desgaste por abrasión severa y grietas 

con mecanismo de desgaste adhesivo secundario, debido a las diferentes durezas 

superficiales integradas por sus microestructuras y tipo de materiales.  
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