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RESUMEN 

En este estudio, se fabricaron y caracterizaron compuestos de matriz de magnesio ligero reforzados 

con Si3N4. Se evaluó la cinética de oxidación pasiva de polvos de α-Si3N4 y (α+β)-Si3N4 a 

temperaturas entre 1000 y 1200 °C. Este proceso de oxidación tuvo como objetivo mejorar la 

mojabilidad e infiltración sin presión de la aleación de magnesio AZ91E. Las constantes cinéticas 

de oxidación (kp) se determinaron en 9.11e-16 y 6.35e-16 kg2/m4s para α-Si3N4 y (α+β)-Si3N4, 

respectivamente, con profundidades de capa de óxido de 4.25 nm y 3.69 nm. Se encontró que la 

presencia de fase β en el nitruro de silicio disminuyó la velocidad de oxidación con un tratamiento 

prolongado y modificó la morfología del SiO2 amorfo superficial. 

 

Se logró la fabricación exitosa de materiales compuestos AZ91E/Si3N4 mediante infiltración 

espontánea, aunque se observó una baja reproducibilidad. Se identificaron desafíos en la 

sinterización de polvos de Si3N4 oxidados, lo que condujo a la formación de grietas y ríos de 

aleación durante la infiltración. A pesar de esto, se observaron mejoras significativas en la 

resistencia al desgaste y la dureza en los compuestos fabricados, con valores de dureza que oscilan 

entre 340 y 770 Hv, y una reducción en la tasa de desgaste específica en más del 50% debido a la 

adición de Si3N4. El coeficiente de expansión térmica disminuyó a 13.63x10-6 K-1 en comparación 

con los 26x10-6 K-1 de la aleación AZ91E, atribuido al bajo CTE de Si3N4 de 3.5x10-6 K-1. 

 

Se identificaron áreas para futuras investigaciones, incluida la recristalización dinámica y los 

efectos de las partículas sobre la cinética de recristalización, que podrían contribuir 

significativamente al conocimiento científico en el campo de los compuestos de matriz metálica 

ligera. 

 

Palabras clave: Materiales compuestos, magnesio, nitruro de silicio, cinética, infiltración. 
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ABSTRACT 

In this study, lightweight magnesium matrix composites reinforced with Si3N4 were fabricated and 

characterized. Passive oxidation kinetics of α-Si3N4 and (α+β)-Si3N4 powders were evaluated at 

temperatures ranging from 1000 to 1200 °C. This oxidation process aimed to enhance wettability 

and pressureless infiltration of AZ91E magnesium alloy. The oxidation kinetic constants (kp) were 

determined to be 9.11e-16 and 6.35e-16 kg2/m4s for α-Si3N4 and (α+β)-Si3N4, respectively, with 

respective oxide layer depths of 4.25 nm and 3.69 nm. The presence of β phase in silicon nitride 

was found to decrease oxidation rate with prolonged treatment and modify surface amorphous SiO2 

morphology. 

 

Successful fabrication of AZ91E/Si3N4 composite materials was achieved via spontaneous 

infiltration, albeit with observed low reproducibility. Challenges were identified in the sintering of 

oxidized Si3N4 powders, leading to cracking and alloy river formation during infiltration. Despite 

this, significant improvements in wear resistance and hardness were observed in the manufactured 

composites, with hardness values ranging from 340 to 770 Hv, and specific wear rate reduced by 

over 50% due to Si3N4 addition. The coefficient of thermal expansion decreased to 13.63x10-6 K-1 

compared to AZ91E alloy's 26x10-6 K-1, attributed to Si3N4's low CTE of 3.5x10-6 K-1. 

 

Areas for future research were identified, including dynamic recrystallization and particle effects 

on recrystallization kinetics, which could contribute significantly to the scientific knowledge in the 

field of lightweight metal matrix composites. 
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CAPÍTULO 1. INTRODUCCIÓN 

La creciente demanda de la industria automotriz y aeroespacial por materiales de alto rendimiento 

y baja densidad ha impulsado la investigación y desarrollo del magnesio y sus aleaciones [1], 

creando interesantes oportunidades para el desarrollo de materiales compuestos de matriz magnesio 

(MCMM), debido a la combinación de propiedades que se pueden obtener de la adición de 

materiales cerámicos avanzados en una matriz metálica [2]. La combinación de propiedades entre 

la matriz y el refuerzo, además de la morfología, tamaño y distribución del refuerzo le otorgan a 

estos materiales de entre otras propiedades alta resistencia mecánica específica, buena rigidez, alto 

módulo elástico, buena resistencia al desgaste y bajo coeficiente de expansión térmica [2,3]. 

Estos materiales han recibido la clasificación de materiales compuestos ligeros (MCL) por sus 

siglas “LMC” (“lightweight matrix composites”) [4]. Las matrices metálicas más estudiadas son el 

aluminio y el magnesio. Sin embargo, el magnesio es el material estructural actualmente más 

ligero, cuya densidad es 2/3 la de densidad del aluminio, considerado un material ultraligero [3]. 

Los principales materiales utilizados como refuerzo en aleaciones base magnesio son SiC, AlN y 

TiC, que incrementan en gran medida las propiedades mecánicas en comparación con la aleación 

monolítica. Por otro lado, existe una limitada y escasa información con respecto al Si3N4 a pesar 

de poseer propiedades incluso mejores a otros materiales cerámicos utilizados, como bajo 

coeficiente de expansión térmica, resistencia al choque térmico, alta resistencia a la corrosión y 

buena conductividad térmica [3,5]. Aunque una de sus mayores limitantes es la baja mojabilidad y 

fuerza de adhesión con las aleaciones de magnesio, por lo que no ha sido estudiada, ni su potencial 

explotado a gran escala. 

Por tal motivo, es de suma importancia el estudio, entendimiento e investigación de los fenómenos 

superficiales que pueden ser propuestos para el aumento de la mojabilidad entre la aleación base 

magnesio AZ91E y el nitruro de silicio. Ya que la mojabilidad y la adhesión entre la aleación y el 

refuerzo conducirán a la producción de materiales compuestos por infiltración espontanea, el cual 

es uno de los procesos más rentables, económicos y rápidos actualmente en la fabricación de 

compuestos de matriz metálica (CMM). En el presente trabajo se propone la aplicación de procesos 

de oxidación pasiva superficial del Si3N4, que mejoren la mojabilidad entre la aleación y el 

refuerzo, para la fabricación de materiales compuestos de matriz metálica base magnesio.  
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1.1. HIPÓTESIS 

La oxidación pasiva del Si3N4, y la respectiva formación de SiO2 superficial mejorará la 

mojabilidad y las fuerzas de adhesión entre el nitruro de silicio y la aleación de magnesio AZ91E, 

facilitando la fabricación de materiales compuestos de matriz metálica AZ91E/Si3N4 mediante 

infiltración espontanea. El alto contenido de refuerzo de Si3N4 en la matriz AZ91E, aumentará el 

módulo de elasticidad, la resistencia al desgaste y reducirá el coeficiente de expansión térmica del 

material compuesto. Obteniendo materiales compuestos reforzados con nitruro de silicio, con 

propiedades superiores a la aleación monolítica AZ91E, y otras aleaciones de magnesio reforzadas. 
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1.2. OBJETIVO GENERAL  

Fabricar y evaluar microestructural y mecánicamente materiales compuestos de matriz metálica 

Mg-AZ91E, reforzados con partículas de Si3N4 producidos mediante infiltración espontanea. 

1.2.1. Objetivos específicos 

• Propiciar la oxidación pasiva del nitruro de silicio, en polvo y en preforma porosa, bajo una 

atmósfera de aire a temperaturas elevadas. 

• Evaluar la velocidad de oxidación del nitruro de silicio mediante modelos cinéticos y el 

análisis morfológico mediante análisis termogravimétrico (ATG) y microscopía electrónica 

de barrido (MEB). 

• Evaluar los fenómenos superficiales que ocurren durante la oxidación pasiva del nitruro de 

silicio, que influyan en la mojabilidad con la aleación Mg-AZ91E. 

• Caracterizar mediante difracción de rayos X (DRX) y MEB los cambios estructurales, 

morfológicos, superficiales, de porosidad y tortuosidad, obtenidos durante la oxidación del 

nitruro de silicio. 

• Establecer las condiciones de oxidación del Si3N4 óptimas para la infiltración de la aleación. 

• Fabricar los materiales compuestos mediante infiltración espontanea, en las preformas 

porosas de Si3N4 previamente oxidadas. 

• Caracterización morfológica, de distribución y tamaño de partícula del material compuesto, 

mediante microscopía electrónica de barrido (MEB). 

• Análisis y caracterización mecánica y térmica de los materiales compuestos, y su posterior 

correlación con modelos como la regla de las mezclas, Halpin-Tsai y Hashin-Strickman. 

• Evaluar la resistencia al desgaste de los materiales compuestos AZ91E/Si3N4 fabricados 

mediante infiltración espontánea. 
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1.3. METAS CIENTÍFICAS 

Oxidación superficial. 

• Propiciar la oxidación del área superficial de las partículas de Si3N4, obteniendo una 

oxidación superficial mayor al 90% que mejore la mojabilidad con la aleación Mg-AZ91E. 

• Aportar conocimiento científico del comportamiento y cinética de oxidación superficial del 

nitruro de silicio en compactos porosos. 

Mojabilidad. 

• Lograr la mojabilidad del Si3N4 con la aleación Mg-AZ91E (ángulo de contacto menor a 

90°) mediante el estudio, y entendimiento de los fenómenos superficiales producidos por la 

oxidación pasiva del Si3N4. 

• Aportación de condiciones de mojabilidad del nitruro de silicio con aleaciones de magnesio 

y aluminio aleadas con magnesio, para el desarrollo de nuevos sistemas de materiales 

compuestos de matriz metálica base magnesio y aluminio, reforzados con nitruro de silicio. 

Materiales compuestos de matriz magnesio con alto contenido de refuerzo. 

• Fabricar materiales compuestos de matriz Mg-AZ91E reforzados con Si3N4 con un alto 

contenido de refuerzo, alrededor del 50%, mediante infiltración espontanea. 

Evaluación del material compuesto. 

• Evaluar el comportamiento al desgaste del material compuesto AZ91E/Si3N4 y reportar los 

mecanismos de desgaste observados debido al mojado y adhesión. 
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1.4. JUSTIFICACIÓN 

La creciente demanda por materiales de elevada resistencia y de bajo peso, impulsada por la 

industria energética, aeroespacial y automotriz, ha hecho de las aleaciones ligeras un tema de 

interés en la comunidad científica. Esto debido al enfoque actual de dichas industrias en la 

reducción de emisiones de CO2, hacia el medio ambiente. La reducción de peso es un factor 

importante, cuando se habla de potencia, aerodinámica y autonomía en el área, tanto de los 

vehículos y aeronaves de combustión interna y eléctricos. Las aleaciones de magnesio sin duda son 

prospectos de suma importancia en la reducción de peso, ya que el Mg, es uno de los materiales 

metálicos estructurales más ligeros actualmente, esto sin contar que puede ser utilizada como 

aleación matriz, en la fabricación de materiales compuestos de matriz metálica. La aleación Mg-

AZ91E producida mediante fundición y colado en molde, ha demostrado poseer las propiedades 

mecánicas para su aplicación en la industria aeroespacial y automotriz, con la ventaja de ser 

producida fácilmente, tener buena maquinabilidad y buena resistencia a la corrosión. Incluso se ha 

demostrado que su resistencia mecánica puede aumentar con la adición de refuerzos cerámicos 

como el SiC, AlN, TiC, grafito, entre otros. Los sistemas mayormente estudiados, se han enfocado 

en variar el tamaño de partícula, la proporción en volumen del refuerzo, tratamientos térmicos y 

cambiar algunos otros parámetros para mejorar las propiedades obtenidas en el material compuesto. 

Sin embargo, uno de los materiales cerámicos con menor coeficiente de expansión térmica, 

conductividad térmica y excelentes propiedades mecánicas es el Si3N4, del cual existe literatura 

muy escasa, casi nula, como refuerzo en aleaciones de magnesio, esto debido a su nula mojabilidad 

con dichas aleaciones, para ser fabricado por medio de infiltración espontanea. Por tal motivo y al 

ser la infiltración uno de los procesos más utilizados en la producción de materiales compuestos de 

matriz metálica, se propone estudiar los fenómenos superficiales que conducirán al aumento de la 

mojabilidad de la aleación Mg-AZ91E en una preforma porosa de Si3N4, mediante la oxidación 

superficial del material cerámico. Al promover la infiltración se producirán materiales compuestos 

de matriz de magnesio, reforzados con nitruro de silicio, con excelentes propiedades mecánicas, 

capaz de competir con los producidos con el resto de materiales cerámicos utilizados actualmente 

como refuerzos de las aleaciones de magnesio, incluso con las aleaciones de aluminio. 

En años recientes se ha retomado el interés en el magnesio y sus aleaciones por parte de la industria 

militar y de defensa para el despliegue de vehículos terrestres ultraligeros. El magnesio posee una 
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elevada resistencia ante impactos balísticos a elevada velocidad, siendo comparable su resistencia 

con materiales como el acero. Esto es posible por su estructura hexagonal y la recristalización 

dinámica durante el impacto. Las aleaciones de magnesio alcanzan un tamaño de grano 

nanométrico que es formado durante la recristalización dinámica y la disipación de energía del 

impacto a elevada velocidad. Encontrando un área de aplicación a las aleaciones de magnesio 

reforzadas con partículas cerámicas, que funcionen como multiplicadores de dislocaciones, 

aumentando la cinética de recristalización, y con esto una posible y prometedora área de estudio. 

Se busca proponer nuevos sistemas de materiales compuestos ultraligeros matriz magnesio de 

elevada resistencia balística. 
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CAPÍTULO 2. REVISIÓN BIBLIOGRÁFICA 

En el presente capítulo se abordarán fundamentos teóricos, así como el estado del arte relacionado 

con las características, propiedades y fabricación de materiales compuestos de matriz metálica base 

magnesio, reforzados con partículas de nitruro de silicio, mediante la técnica de infiltración 

espontánea. Considerando desde los conceptos básicos de los materiales compuestos, hasta los 

principios fundamentales necesarios para lograr la infiltración de la aleación de magnesio en una 

preforma porosa de nitruro de silicio, técnica que hasta el momento no se ha reportada como 

factible para la fabricación de dichos compuestos en forma espontánea. 

2.1. Materiales compuestos 

El término materiales compuestos se refiere a todos los materiales sólidos compuestos por más de 

un componente, los cuales se encuentran en fases separadas, o bien, un material compuesto está 

hecho por la combinación de dos o más materiales en forma macroscópica que lo proveen de una 

combinación única de propiedades, esta definición puede incluir una variedad extensa de materiales 

como: polímeros reforzados con fibras, concreto regular o reforzado con acero, incluso en la 

naturaleza, la madera que es la combinación de fibras de celulosa en una matriz de pegamento 

natural llamado lignina. En pocas palabras los materiales compuestos son aquellos constituidos por 

una fase continua, llamada matriz que rodea y mantiene en su lugar al o los materiales de refuerzo 

presentes en forma dispersa [6,7].  

Estos materiales se caracterizan por tener propiedades distintas a las de sus componentes ya que 

combina las mejores propiedades de cada uno, para una aplicación en específico. Por lo general 

sus componentes se seleccionan para obtener materiales con elevada rigidez, elevada resistencia, 

bajo peso, bajo coeficiente de expansión térmica, buena funcionalidad a elevadas temperaturas, 

resistencia a la corrosión, dureza, conductividad, entre otras [6].  

Estos materiales están constituidos por matriz y refuerzo, como se observa en la figura 2.1, la matriz 

es denominada la fase continua en el material, entre sus funciones está el dar forma a su estructura, 

recubrir el refuerzo, mantenerlo unido y al ser la matriz el componente que está expuesto 

directamente al ambiente, ésta protege al refuerzo de algunas condiciones hostiles. El refuerzo por 

otro lado, tiene como rol principal el proveerle al material de rigidez, entre otras propiedades 

mecánicas, por ejemplo, en el caso de las fibras, las propiedades mecánicas son más elevadas en la 
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dirección de orientación de las fibras; algunas otras propiedades como dureza y propiedades 

eléctricas surgen de una fuerte interacción entre la matriz y el refuerzo. En algunos casos la 

combinación de matriz y refuerzo pueden generar zonas interfaciales entre ellos que afectan sus 

propiedades finales, muchas veces estas interfaces no son tomadas en cuenta en gran medida, ya 

que pueden ser tan delgadas que no logran ser detectadas. Por lo general dichas zonas tienen su 

mayor punto de interés en uniones disimiles que en los mismos materiales compuestos [2,6,8].  

 

Figura 2.1. Materiales compuestos y tipos de refuerzo. 

Los materiales compuestos matriz metálica reforzados con partículas han tomado gran importancia 

en los últimos años, debido a su amplio campo de aplicación, ya que poseen propiedades de la 

combinación directa de materiales utilizados en aplicaciones estructurales y funcionales. Las 

aplicaciones más importantes de estos materiales, se encuentran en el área automotriz, aeronáutica, 

aeroespacial y en componentes electrónicos, entre otros. Tanto la matriz como el refuerzo en los 

materiales compuestos dependen de la aplicación o el área a la que vaya dirigido el material, ya 

que la literatura marca términos generales, para áreas más estudiadas, debido a que cada sistema 

tiene características completamente diferentes [2]. 

Los materiales compuestos se clasifican por el tipo de matriz y refuerzo de los que están 

constituidos. Los tipos de matriz pueden ser desde polimérica (CMP), metálica (CMM), cerámica 

(CMC) y en algunos casos de carbono. En el caso de los refuerzos, están clasificados por partículas, 

laminas y fibras, tanto largas como cortas, estas últimas también incluye a los “whiskers”. En el 

caso de las laminares es cuando el material compuesto está formado por láminas de distintos tipos 

de materiales, también denominado como material compuesto [2]. 
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2.2. Materiales compuestos matriz metálica 

Los materiales compuestos de matriz metálica, consisten en un metal o una aleación como fase 

continua, y la fase discontinua o refuerzo, puede ser desde partículas, fibras cortas o “whiskers” o 

fibras largas. La industria automotriz y aeroespacial, les ha dado mucha importancia en los últimos 

años, debido a que se han estudiado muchos sistemas de baja densidad y de elevadas propiedades 

mecánicas. Otras de sus características más importantes, es que se pueden obtener materiales con 

bajo coeficiente de expansión térmica, y elevada conductividad térmica, factores importantes para 

la industria electrónica. La maquinabilidad y el amplio rango en diseño, le da a estos materiales 

una más amplia área de aplicación [2,9,10]. 

La investigación en los materiales compuestos de matriz metálica comenzó en los años 60s, basada 

en matrices de aleación de aluminio y cobre, reforzadas con tungsteno, boro y otras fibras [10]. 

Algunos otros autores mencionan que estos comenzaron a producirse en el año 1974, para la 

fabricación de tubos de aluminio reforzados con boro [6]. Aunque en esos mismos años, antes de 

1980, fueron restringidos, por la dificultad que presentaba resolver el problema de la interfaz 

matriz-refuerzo, los procesos eran muy complejos, había muy poca variedad de refuerzos 

disponibles además de sus elevados costos. No fue hasta los años 80s que la industria aeroespacial 

y de energía nuclear comenzó a requerir materiales con propiedades diferentes a los 

comercializados en la época, como elevada resistencia, alta rigidez específica, resistencia al 

desgaste, resistencia a la corrosión y buena resistencia a temperaturas elevadas, junto con su 

habilidad de mantener una alta estabilidad química, como dimensional a cambios bruscos de 

temperatura [10].  

La importancia de este tipo de materiales se da, debido a que poseen propiedades superiores a las 

de la matriz metálica utilizada, de forma individual. Ya que el refuerzo por lo general es la fase 

más rígida, de elevado modulo elástico y la matriz es la fase dúctil, que tiende a transportar los 

esfuerzos a los que es sometido el material compuesto a la interfase y refuerzo [2].  

2.2.1. Tipos de matrices, refuerzo e interfase 

Los contenidos de matriz y refuerzo en la actualidad van desde muy bajos, hasta el 50% en volumen 

de refuerzo, en otros casos como en la industria electrónica, llega a considerarse material 

compuesto con porcentajes mayores al 50%. En el caso de la interfase, esta se forma durante su 
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fabricación o en su aplicación, al reaccionar el material de la matriz con el refuerzo, formando 

ciertos compuestos iónicos, covalentes o intermetálicos, o bien capas de difusión. Por lo que es de 

suma importancia conocer la naturaleza tanto de la matriz como del refuerzo, ya que en el área de 

materiales compuestos, se usan términos generales debido a que cada sistema puede llegar a 

presentar problemáticas distintas [2,10]. 

2.2.1.1. Matriz 

El tipo de matriz en los materiales compuestos de matriz metálica, depende fuertemente de su 

aplicación final, ya que en general se podrían fabricar materiales compuestos con cualquier tipo de 

aleación o refuerzo. En la actualidad, una de las condiciones mayormente solicitadas tanto por la 

industria automotriz, como la industria aeroespacial, es materiales de baja densidad y elevada 

conductividad térmica, así como buena resistencia a la corrosión. La baja densidad es el factor de 

mayor importancia en estos materiales, debido a la demanda que genera el desarrollo y fabricación 

de vehículos y dispositivos más ligeros y resistentes. Además de eso, existen algunas otras 

propiedades y características que también se consideran, como lo es buena ductilidad, baja reacción 

con el refuerzo, bajo coeficiente de expansión térmica, buena adhesión con el refuerzo y 

preferentemente que sea congruente con el mismo. Esto debido a que la matriz mantiene las 

partículas de refuerzo unidas y transmite los esfuerzos hacia las mismas, mejorando así su 

resistencia y sus propiedades en general [2,10,11]. 

Los principales metales y aleaciones utilizadas en la fabricación de materiales compuestos de 

matriz metálica son base aluminio, hierro, magnesio, titanio, cobre, entre otros. En la tabla 2.1 se 

muestran sus principales propiedades y características [3]. 

Tabla 2.1. Propiedades de los principales materiales usados como matriz metálica [3]. 

Metal 
Densidad 

(kg m-3) 

Conductividad 

térmica 

(W m-1 K-1) 

Coeficiente de 

expansión térmica 

α 

(x106 K-1) 

Calor 

específico 

(kJ kg-1 K-1) 

Punto de 

fusión 

(K) 

Dureza 

Vickers 

(Hv) 

Módulo de 

Young 

(GPa) 

Módulo de 

Corte 

(GPa) 

Al 2,698 238 23.9 0.9 933 18 75.7 26 

Cu 8,930 416 17.1 0.39 1,356 35 136 40-50 

Mg 1,740 171 26.1 1.02 932 37 44.3 16.6 

Ti 4,500 15 8.8 0.52 1,904 60 114 39.8 

Fe 7,870 71 12.1 0.44 1,809 150-370 190 80 
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Actualmente se busca desarrollar materiales compuestos de matriz metálica con aleaciones de 

magnesio, ya que es de los metales con menor densidad y punto de fusión, facilitando enormemente 

en costos a procesos de fabricación utilizados. 

2.2.1.2. Materiales de refuerzo 

Los materiales de refuerzo como se discutió anteriormente, se clasifican en tipos, que van desde 

partículas, fibras cortas o “whiskers” y fibras largas comúnmente llamados refuerzos continuos. Se 

conocen algunos tamaños de partícula y relaciones de aspecto en la literatura, como se muestra en 

la tabla 2.2, a la cual se le hizo una adición en base a otras referencias, de materiales de refuerzo 

utilizados en materiales compuestos matriz metálica [3,9]. Cabe mencionar que, de los materiales 

adicionados, no se encontró un estándar de relación de aspecto y diámetro, de forma generalizada. 

Tabla 2.2. Tipos de refuerzo utilizados en materiales compuestos matriz metálica [3,9]. 

Tipo 
Relación de 

aspecto 

Diámetro 

(μm) 
Ejemplos 

Partículas 
~1-4 1-25 SiC, Al2O3, WC, TiC, BN, B4C 

- - Si3N4, MgO, TiN, AlN, ZrO2 

Fibras cortas o 

whiskers 

~10-1,000 0.1-25 SiC, Al2O3, Al2O3 + SiO2, C 

- - B, Si3N4, K2O‧6TiO2, 9Al2O3‧2B2O3 

Fibras continuas >1,000 3-150 
SiC, Al2O3, Al2O3 + SiO2, C, B, W, NbTi, 

Nb3SN 

Los materiales de refuerzo se seleccionan bajo ciertos criterios, de acuerdo a sus propiedades y a 

las propiedades finales que se necesitan del material compuesto. Entre los cuales se encuentran, el 

módulo elástico, resistencia a la tensión, densidad, temperatura de fusión, estabilidad térmica, 

coeficiente de expansión térmica, tamaño y forma, compatibilidad con la matriz y costo. Tanto la 

estabilidad química, como la compatibilidad entre matriz y refuerzo, son importantes no solo para 

la aplicación final, ya que también juegan un papel importante durante el proceso de fabricación 

del material compuesto [11]. 

Se han recopilado en la literatura las propiedades y características, de los principales materiales 

utilizados como refuerzos, tanto cerámicos como de carbono. En la tabla 2.3 se muestra un desglose 

de las propiedades de los refuerzos, de manera general, cabe mencionar que estas propiedades 

pueden cambiar en cuanto a la disposición del refuerzo, como partícula, fibra, entre otros [3]. 
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Tabla 2.3. Propiedades de los principales refuerzos cerámicos y de carbono [3]. 

Material 
Densidad 

(kg m-3) 

Conductividad 

térmica 

(W m-1 K-1) 

Coeficiente de 

expansión 

térmica α 

(x106 K-1) 

Calor 

específico 

(kJ kg-1 K-1) 

Punto de 

fusión 

(K) 

Dureza 

Vickers 

(Hv) 

Módulo 

de Young 

(GPa) 

Módulo 

de 

Corte 

(GPa) 

Al2O3 3,800-3,900 29 8.5 0.78 2,323 1,500-2,000 460 147 

AlN 3,250 100-260 2.5 0.71 2,673 1,600 275 - 

TiO2 4,175 8.4 - 0.69 2,113 - 170 - 

TiN 4,780 25 6.3 0.6 3,223 - 600 - 

TiC 4,770 31.8 7.6 0.56 3,413 2,270 450 - 

SiO2 2,200 1.38 0.5 0.69 1,983 635 65-71 29 

Si3N4 3,150 31 3.3-3.6 0.71 2,273(a) 1,400-1,550 372 - 

SiC 3,146 270 5.1-5.8 0.67 3,103(a) 2,800 560 - 

cBN 2,070 28 0.2-2.9 0.8 3,273(a) 3,500 400-900 - 

WC 15,700 29 5-6 0.18 3,143 1,400 245 - 

MgO 3,560 42 13.5 0.92 3,073 190 290 122 

ZrO2 5,684 1.9-3.8 9.2-10 0.45 2,943 1,470-1,800 150-260 - 

Fibra C 1,800-2,200 60-500 -1.678 0.7 3,915(b) - 200-600 - 

Existe una consideración extra cuando el material compuesto final va a estar sometido bajo ciclos 

térmicos, en este caso es la tensión por desajuste térmico o en inglés “thermal mismatch strain”, 

denotado por ε. Dicho valor es una función de la diferencia entre los coeficientes de expansión 

térmica Δα, entre el refuerzo y la matriz y se calcula como: 

 T =    (1) 

Donde ΔT es el cambio de temperatura. El valor de Δα (coeficiente de expansión térmica) debe ser 

bajo, para minimizar la acumulación de tensión en la red. Es importante resaltar que al relajarse 

dicha tensión, mediante el aumento de la densidad de dislocaciones, afectara directamente la 

respuesta termomecánica del material compuesto en la aplicación [11]. 

2.2.1.3. Interfase 

La interfase es la región donde se combinan la matriz y el refuerzo, durante su proceso de 

manufactura o durante el uso. Esto debido a que la matriz y el refuerzo reaccionan entre sí, 

produciendo fases nuevas, o bien una zona de difusión. La interfase juega un papel importante en 

las propiedades del material compuesto, por lo que es necesario el control de las reacciones entre 

la matriz y el refuerzo, y conocer su naturaleza. Las interfaces se pueden clasificar en tres diferentes 

clases. 

La primera clase incluye interfaces donde el refuerzo y la matriz metálica no son reactivos y son 

insolubles como, por ejemplo: Cu/W, Cu/Al2O3, Ag/Al2O3. Estas interfaces exhiben planos 

relativamente suaves y solo tiene un espesor de capa molecular. No hay formación de fases. La 
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segunda clase se caracteriza por no haber reactividad entre matriz y refuerzo, pero si solubilidad 

como, por ejemplo: Nb/W, Ni/C, Ni/W. Dichas interfaces muestran estructuras escalonadas de 

dientes de sierra, y son formadas a través de la disolución y difusión de los componentes del 

material. Los elementos de aleación de la matriz metálica y las impurezas pueden enriquecerse o 

agotarse en tales interfaces. Por último, la tercera clase es donde existe reactividad entre el 

refuerzo y la matriz, como en compuestos Ti/Al2O3, Ti/B o Ti/SiC. Estas interfaces son capas a 

escala sub micrónica [10].  

2.3. Propiedades de los materiales compuestos 

2.3.1. Regla de las mezclas 

Es importante conocer que es posible predecir a grandes rasgos el comportamiento de un material 

compuesto, cualquiera que sea su tipo de matriz o refuerzo, a partir del comportamiento conocido 

de sus componentes, lo que nos permite diseñar materiales compuestos con una gran facilidad. 

Cabe mencionar que en principio esto representa una aproximación, pero nos permite tener un 

acercamiento a sus posibles propiedades y aplicaciones. Existe un enfoque muy simple que nos 

permite conocer el comportamiento del material compuesto final, el cual es la “regla de las 

mezclas” [3]. 

Una de las formas que se encuentran en la literatura, y se puede desglosar de la regla de las mezclas 

es si tomamos como ejemplo la densidad y un sistema con 50%/50% en volumen de matriz y 

refuerzo, obteniendo la siguiente ecuación (2): 

 
2

f m

c

 


+
=  (2) 

Donde ρ representa la densidad y los subíndices c, f y m se refieren a que la densidad es del 

compuesto, refuerzo y matriz, respectivamente. Posteriormente se involucra en la formula la 

fracción volumen de la matriz y del refuerzo, siendo Vf  la fracción volumen del refuerzo y (1-Vf) 

la fracción volumen de la matriz, la ecuación (2) se rescribe como la ecuación (3): 

 (1 )c f f f mV V  = + −  (3) 

De la ecuación anterior podemos obtener la ecuación general de la regla de las mezclas, si decimos 

que, en lugar de la densidad, la propiedad puede ser coeficiente de expansión térmica, modulo 
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elástico, o cualquier otra propiedad mecánica, se puede sustituir por U. La ecuación de la regla de 

más mezclas entonces es: 

 (1 )c f f f mU V U V U= + −  (4) 

Por otro lado, también se pueden considerar dos diferentes tipos de refuerzo, en el diseño de un 

material compuesto, cambiando la expresión (4) a: 

 
1 1 2 2 1 2(1 )c mU VU V U V V U= + + − −  (5) 

Y así continuando sucesivamente hasta obtener un material compuesto con un número mayor de 

componentes, representando la fórmula de manera general como: 

 
1 1

(1 )
n n

c n n n mU V U V U= + −   (6) 

Donde U1, U2, U3, … Un son las propiedades de los refuerzos y V1, V2, V3, … Vn son las fracciones 

en volumen de los mismos. Es importante resaltar que la regla de las mezclas no siempre se cumple, 

debido a que hay características que limitan su aplicación como: 

• Interacción química entre la matriz y refuerzo. 

• Cambios de volumen. 

• Tamaño y distribución del refuerzo. 

o Afectan el coeficiente de expansión térmica y la conductividad térmica. 

• Distribución y fuerza de adhesión entre la matriz y refuerzo. 

o Afectan la resistencia a la tensión y el módulo elástico. 

• La orientación (en el caso de las fibras) 

o Aumentan la anisotropía de las propiedades mecánicas. 

A pesar de las limitaciones que presenta, la regla de las mezclas es una forma simple de obtener 

aproximaciones de las propiedades de los materiales compuestos, y consideración importante 

durante su diseño [3]. 

El efecto de la porosidad en el módulo elástico, puede ser calculado, como estimación de acuerdo 

a la ecuación (7): 

 
2

1.213
0 (1 ) sE E p= −  (7) 
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La cual expresa E, como el módulo elástico, E0 como el módulo elástico del material 

completamente denso, y p como la fracción volumen de la porosidad. Donde el factor s, es 

expresado como: 

  
1 2

1 3 2 2( / ) 1 ( / ) 1 cos ds z x z x − = + −   (8) 

La fracción z/x, representa la relación de aspecto y αd es la orientación relativa de los poros con 

respecto al eje del esfuerzo. El factor de orientación cos2αd es equivalente a 0.31 para materiales 

con una orientación aleatoria de los poros, lo que corresponde a αd = 56° [12]. 

Existen modelos adicionales como el Halpin-Tsai [13] y Hashin & Strickman [14], que a pesar de 

ser modelos no tan recientes, son aproximaciones mucho más precisas que la regla de las mezclas. 

El modelo Halpin-Tsai es un análisis matemático para la predicción de la elasticidad del material 

compuesto, basado en la orientación y geometría del refuerzo, mostrado en la ecuación (9) y (10). 

 
(1 2 )

1

m r
c

r

E SqV
E

qV

+
=

−
 (9) 

 
( / ) 1

( / ) 2

r m

r m

E E
q

E E S

−
=

+
 (10) 

Donde Ec, Em, Er son los módulos elásticos del material compuesto, la matriz y el refuerzo, 

respectivamente. Vr es el porcentaje volumétrico del material de refuerzo, S la relación de aspecto 

del refuerzo, por su geometría. Por otro lado, el modelo Hashin & Strickman es utilizado 

principalmente para sistemas que incorporan partículas considerándolas como partículas esféricas, 

el modelo se muestra en la ecuación (11). 

 
( 1)

( 1)

m m r r
c m

r m m r
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 + +
= 

 + +
 (11) 

2.4. Métodos de fabricación de CMM 

Los métodos de fabricación de materiales compuestos de matriz metálica se clasifican en cinco 

categorías diferentes, dicha clasificación depende de la elección y disposición de las materias 

primas utilizadas en su fabricación. Se clasifican en métodos de fabricación en estado sólido, 

métodos de fabricación en estado líquido, métodos de fabricación en estado gaseoso, métodos de 

fabricación en estado semi-sólido o de dos fases y fabricación “in situ”. Cada uno de estos métodos 

posee técnicas o rutas de fabricación, que dependen de las propiedades de la matriz y del refuerzo, 
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de los costos y disposiciones de los materiales de entrada. En la tabla 2.4 se presenta un resumen 

de las técnicas involucradas en los métodos de fabricación de los materiales compuestos de matriz 

metálica. [2,3,9–11,15].  

Tabla 2.4. Clasificación de las técnicas de fabricación de materiales compuestos de matriz 

metálica [2,3,9–11,15]. 

1. Técnicas de fabricación 

en estado sólido 

Metalurgia de polvos (PM), aleado mecánico (MA), unión por difusión, oxidación 

superficial, prensado en caliente (HP), prensado isostático en caliente (HIP), rolado 

(RB), extrusión, soldadura explosiva (EW), sinterizado por microondas (MS), 

procesamiento de agitación por fricción (FSP). 

2. Técnicas de fabricación 

en estado líquido 

Infiltración con presión externa, infiltración sin presión (infiltración espontánea e 

infiltración reactiva), fundición por componentes, deposición spray, adición de 

vórtice, fundición con centrifugación, fundición con agitación asistida por 

ultrasonido. 

3. Técnicas de fabricación 

en estado gaseoso 

Deposición química de vapor (CVD), deposición física de vapor (PVD), deposición 

física de vapor por haz de electrones (EB/PVD), deposición química de vapor asistida 

por plasma (PACVD), deposición plasma a presión baja (LPPD), pulverización de 

elevada velocidad en caliente con combustible oxigenado (HVOF). 

4. Técnicas de fabricación 

de dos fases (sólido-

líquido) o estado semi-

sólido 

Deposición Osprey, procesos Thixo (“Thixo-processes”), procesos Rheo (“Rheo-

processes”/”Rheocasting”), co-deposición variable de materiales multifase (VCM). 

5. Procesos “in situ” Solidificación unidireccional, oxidación interna (nitruración) 

En términos generales los mayormente utilizados son los métodos de fabricación en estado sólido 

y líquido. Los métodos de fabricación en estado sólido, son aplicados principalmente en sistemas 

de alta reactividad entre la matriz y el refuerzo, que involucra la formación de interfaces frágiles o 

segregaciones. Estos métodos involucran temperaturas relativamente bajas, y tienden a ser 

costosos. La matriz se utiliza en forma de polvos o laminas, que son mezclados con el refuerzo 

[2,10]. 
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Los métodos de fabricación en estado líquido, involucran la combinación entre el metal, matriz, 

en estado líquido con el refuerzo utilizado en estado sólido. Estos procesos en la actualidad son los 

más ampliamente utilizados en la fabricación de materiales compuestos de matriz metálica, debido 

a que involucran bajos costos y una manufactura sencilla. Existen sistemas los cuales exhiben 

reacción química, lo que tiende a reducir las propiedades finales del compuesto deseado. La 

manufactura de CMM en estado líquido está caracterizada fuertemente con el cercano contacto 

interfacial y fuerte enlazamiento o adhesión entre la matriz y el refuerzo. Dicho contacto directo 

entre el metal y el refuerzo, además de las temperaturas utilizadas puede derivar en reacciones 

interfaciales produciendo capas que empobrecen propiedades del material final. Este tipo de 

métodos se pueden dividir en dos clases de técnicas, infiltración y dispersión [2].  

2.5. Fabricación de CMM mediante infiltración 

Las técnicas mayormente utilizadas en la actualidad para la producción y manufactura de 

materiales compuestos de matriz metálica, son las de infiltración, tanto la asistida por fuerzas 

externas y la espontánea. Las principales ventajas que hacen atractivas estas tecnologías es que las 

dimensiones y formas de las piezas producidas, son muy cercanas a las piezas requeridas finales, 

además de poder producir piezas con morfologías complejas a bajo costo. Estas técnicas involucran 

preformas porosas manufacturadas del refuerzo cerámico deseado, infiltrando la matriz fundida 

(metal) a través de los canales de la porosidad. La infiltración puede ocurrir de manera espontánea 

la cual involucra fenómenos de capilaridad y buena mojabilidad, o asistida por presiones externas, 

ya sea producida por gases, vacío, fuerzas electromagnéticas, vibración mecánica o fuerzas 

centrifugas [2]. 

2.5.1. Infiltración espontánea 

Existen dos tipos de infiltración sin presión externa, la infiltración espontánea y la infiltración 

reactiva, las cuales dependen de la mojabilidad del metal con el refuerzo. Si el metal infiltra en la 

preforma porosa hecha de fibras o partículas, es debido a una buena mojabilidad y se denomina 

infiltración espontanea, logrando materiales compuestos de una manera muy sencilla [2]. 

Hay refuerzos que no tienen una buena mojabilidad por el metal fundido, ya que cuando el ángulo 

de contacto entre el metal fundido y la superficie del refuerzo es mayor que π/2, es difícil de mezclar 

y dispersar las partículas en el metal. Para mejorar la mojabilidad entre la matriz en estado líquido 
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y el refuerzo en estado sólido, y además controlar la reacción interfacial a elevadas temperaturas, 

se pueden implementar ciertos métodos como el tratamiento superficial del refuerzo o la adición 

de elementos de aleación en la matriz [3,10]. 

El ángulo de contacto entre las superficies de ambos materiales, metal fundido y refuerzo, debe ser 

<π/2 (<90°), en este caso habrá capilaridad y el metal fundido, infiltrará espontáneamente por la 

porosidad de la preforma cerámica. Si el ángulo de contacto es mayor a π/2 (>90°), el metal fundido 

no infiltrará por capilaridad la preforma porosa y será necesaria la modificación del sistema, 

tomando las consideraciones anteriormente mencionadas. En la figura 2.2 se muestra el proceso 

generalizado de infiltración espontanea, en el cual se tienen tanto la preforma porosa, como el metal 

en estado sólido, posteriormente el metal es fundido, a una temperatura que depende de la aleación. 

Una vez fundido el material, el mismo comienza a desplazarse por capilaridad a través de los poros, 

hasta que se tiene una infiltración completa [2,3]. 

 

Figura 2.2. Proceso de infiltración espontanea. 

Un ejemplo de la infiltración espontanea asistida por la modificación superficial del refuerzo, es 

un proceso desarrollado en los EUA, el cual fue llamado “Lanxide process” [3]. El cual consistió 

en una preforma porosa de partículas de SiC, fabricada con las dimensiones y tamaño muy 

próximos al material final deseado. La aleación utilizada fue de aluminio, la cual no moja de la 

manera deseada las partículas de SiC, por lo que se trató con magnesio. En este caso el magnesio 

ayuda a la formación de Mg3N2 (nitruro de magnesio), en la superficie de las partículas de SiC, 

mejorando la mojabilidad y promoviendo la infiltración espontanea. En la figura 2.3 se muestra de 

manera esquemática el proceso Lanxide, en el cual la preforma porosa es colocada sobre el 

aluminio fundido, infiltrando hasta que el metal llena por completo las cavidades porosas de SiC. 
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Figura 2.3. Descripción esquemática de la infiltración sin presión “Proceso Lanxide” [3]. 

Dicho proceso es uno de muchos de infiltración sin presión, los cuales dependen fuertemente de la 

combinación apropiada de metal y refuerzo, lo cual no siempre sucede. Esto debido a que cada 

sistema posee características, propiedades y fenómenos superficiales, que la mayoría de las veces 

los hacen únicos y posibles casos de estudio en el área de materiales compuestos de matriz metálica. 

2.5.2. Ángulo de contacto y mojabilidad 

El ángulo de contacto θ, es el ángulo que forma el líquido con respecto con la superficie sólida, y 

está determinado por la resultante de las fuerzas de adhesión y cohesión. El ángulo de contacto es 

un factor importante en la determinación de la mojabilidad del sistema sólido/líquido, 

especialmente en los procesos de infiltración, para la fabricación de materiales compuestos matriz 

metálica. El grado de mojabilidad entre el metal y el refuerzo en compuestos de matriz metálica, 

determinará el grado de infiltración durante su fabricación [2,3].  

Al colocar una pequeña proporción de masa líquida (gota) en una superficie sólida lisa y sin poros, 

la gota toma una forma particular y estable, cuya morfología depende del grado de compatibilidad 

entre el sólido y líquido. El grado de mojabilidad entonces está dado por el ángulo de contacto (θ), 

el cual está formado por la tangente que forman la intersección de la superficie líquida, con la 

superficie sólida. La razón por la cual la gota mantiene su forma es debido a las tensiones 

superficiales (γLV, γSV) o energías superficiales y la tensión interfacial (γSL) o energía interfacial, las 



 20 

cuales están en equilibrio en la intersección. Dichas componentes vectoriales de las fuerzas 

superficiales e interfacial, se muestran en la figura 2.4 y están dadas por la ecuación (12) [2,3].  

 cosSL SV LV   = −  (12) 

 

Figura 2.4. Silueta y ángulo de contacto de una gota colocada sobre un sólido con una superficie 

lisa. La forma de la gota está controlada por el equilibrio de fuerzas derivadas de las energías de 

la interfaz [3]. 

Donde γSL es la energía interfacial entre el sólido/líquido, γSV es la energía superficial sólido/vapor 

y γLV la energía superficial líquido/vapor. La ecuación (12) es llamada también “la ecuación de 

Young”. La mojabilidad está dividida en dos posibilidades, moja o no moja. Cuando la fuerza de 

adhesión del líquido sobre el sólido es baja, entonces quiere decir que no moja y el ángulo de 

contacto es mayor de 90 grados (θ > 90°), como se observa en la figura 2.5a. Por otro lado, cuando 

el ángulo de contacto es menor de 90 grados (θ < 90°) entre el líquido y el refuerzo, quiere decir 

que la fuerza de adhesión entre líquido-sólido es alta y por ende habrá capilaridad y buena 

mojabilidad (ver figura 2.5b) [2]. 

 

Figura 2.5. (a) sistema sin mojado, (b) sistema con mojado, ambos en función del ángulo de 

contacto [2]. 
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Es importante mencionar que para que esto sea ideal, la atmósfera debe de estar saturada con vapor 

del líquido a estudio preferencialmente, ya que de lo contrario la gota se evaporará o reaccionará 

con el ambiente y la morfología de la gota cambiará con respecto al tiempo. Esto se ve mayormente 

reflejado en la energía libre del sistema, la cual en la morfología de equilibrio, tiene su valor 

mínimo, es decir igual a cero [3]. 

Por lo tanto, podemos representar el ángulo de contacto de equilibrio como θ0, el ángulo de contacto 

cuando existe un ligero desplazamiento de la gota, se representa como θ0-Δθ, como se muestra en 

la figura 2.6. En la sección a), se observa que el área de la superficie sólida ΔA, será cubierta por 

la fase líquida y el incremento de la superficie líquido/vapor de la gota será cos(θ0-Δθ)ΔA. Entonces 

el cambio de energía libre estará dado por: 

 
0( ) cos( )SL SV LVG A A     = −  + −   (13) 

 
0cos( )SL SV LV

G

A
    


= − + −


 (14) 

A excepción cuando Δθ = 0, el valor de ΔG/ΔA es siempre positivo en la ecuación (13). Cuando 

Δθ = 0, ΔG/ΔA = 0 y la energía libre tiene su valor mínimo. Tomando esto en cuenta, “la ecuación 

de Young” (ecuación 12), es obtenida cuando el valor de ΔG/ΔA = 0 en la ecuación (14) [3].  

 

Figura 2.6. Diagrama de avance de gota con respecto a la diferencial de área ΔA en la 

intersección sólido/líquido [3]. 

Por otro lado, cuando el ángulo de contacto es mayor a 90° como se muestra en la figura 2.6b, la 

superficie sólida se vuelve parte de la interfase sólido/líquido y la superficie de la gota disminuye 

y se vuelve {π-(θ0-Δθ)}ΔA. De este modo, la energía libre del sistema entonces estará dada por: 

 
0( ) cos{ ( )}SL SV LVG A A      = −  − − −   (15) 
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Sin embargo, el líquido no avanza más, porque las energías de la superficie y la energía de la 

interfaz están en equilibrio y, por lo tanto, la fuerza total es cero. Esto es considerado cuando la 

gota lleva mucho tiempo sobre la superficie sólida y ocurre el desplazamiento, o también se 

considera en los cambios de mojabilidad, con respecto a la temperatura [3]. 

2.5.3. Tensión superficial y trabajo de adhesión 

La tensión superficial dada entre el líquido y el vapor (γLV), es medida directamente de las fuerzas 

interatómicas que actúan sobre la superficie, bajo una atmósfera inerte. De aquí se desprende el 

término “trabajo de cohesión”, el cual es el trabajo realizado al dividir una columna de líquido y 

crear dos nuevas superficies líquido/gas, y está dada por: 

 2c LVW =  (16) 

Por otra parte, la fuerza de adhesión se puede definir en una expresión al considerarse dentro de la 

ecuación de Young, y es: 

 
a SV LV SLW   = + −  (17) 

Dicha ecuación ahora se puede combinar con la ecuación de Young y dar como resultado: 

 (1 Cos )a LVW  = +  (18) 

Esto debido a que las tensiones entre sólido/líquido y sólido/vapor son difícilmente medibles, la 

ecuación (18) es debido a la facilidad de medir la tensión entre líquido/vapor y el ángulo de 

contacto. Y la condición para la infiltración espontánea mediante un buen mojado, está dada por: 

 2a SLW   (19) 

Lo que quiere decir que la energía de adhesión entre el cerámico y el metal fundido tiene que ser 

dos veces la tensión superficial del líquido, para que la infiltración espontanea suceda. Aunque en 

casos donde ocurren reacciones químicas, la contribución de dichas reacciones al trabajo de 

adhesión se impone a la contribución de interacciones físicas [2].  

Del mismo modo que se clasifican el tipo de matriz, refuerzo e interfase en los materiales 

compuestos de matriz metálica, también se clasifican los tipos de mojado en interfaces 

metal/cerámico. La clasificación es con respecto a si los sistemas son reactivos o no reactivos, y 

tienen características muy particulares que se deben considerar en todo caso de estudio [2]. 
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1. Sistemas no reactivos. 

• Cinética de mojabilidad extremadamente rápida. 

• La naturaleza de la superficie sólida no es modificada de manera considerable por 

el contacto con la fase metálica. 

• El grado de mojado es resultado únicamente de los enlaces químicos en equilibrio 

logrados por la saturación mutua de las valencias libres de las superficies de 

contacto. 

2. Sistemas reactivos. 

• La mojabilidad ocurre con la o las reacciones químicas de la superficie. 

• Se generan nuevas interfaces. 

• Estos sistemas se caracterizan por una pronunciada cinética de mojabilidad y existen 

variaciones del ángulo de contacto con el tiempo. 

• Tiene una fuerte dependencia con la temperatura. 

En conclusión, las mediciones del ángulo de contacto entre el material cerámico y la aleación 

matriz son de suma importancia si se pretende fabricar materiales compuestos de matriz metálica, 

mediante infiltración espontánea. Por lo que se deben de tomar consideraciones especiales en 

sistemas donde no haya mojabilidad, como la modificación de la superficie del sólido, la adición 

de elementos de aleación, las temperaturas de infiltración, entre otros. 

2.6. Materiales compuestos de matriz magnesio AZ91 reforzados con Si3N4 

En el presente trabajo se pretende fabricar materiales compuestos de matriz de magnesio, reforzado 

con Si3N4, mediante infiltración espontánea. Por tal motivo la presente sección está conformada 

por información relevante acerca de las aleaciones de magnesio, y del nitruro de silicio, como 

principales componentes. Por otra parte, se abordará información relacionada con la fabricación de 

materiales compuestos de matriz metálica con la mayoría de los refuerzos conocidos y la escasa 

literatura relacionada con la aleación AZ91E reforzada con partículas de Si3N4. 

2.6.1. Aleaciones de magnesio  

El incremento en la demanda por la reducción de peso en la industria automotriz, que disminuye el 

consumo de combustible, ha hecho de las aleaciones de magnesio un área que sigue en crecimiento 

y estudio. El magnesio cuenta con una estructura cristalina hexagonal compacta cuando se tiene 
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una elevada pureza, su densidad es 2/3 la densidad del Al, que representa su principal competidor 

en aplicaciones estructurales. Por lo general no es utilizado en estado puro, por lo que es aleado 

con elementos como Al, Mn, Zn, Zr, Th, Cu, Si, Y, Nd, Ag, entre otros. Las aplicaciones de 

magnesio han tomado una gran importancia debido a su baja densidad, alta resistencia, buena 

rigidez, excelentes características de amortiguamiento, buena conductividad térmica, alta 

resistencia a la corrosión, buena resistencia a la termofluencia, estabilidad dimensional y buena 

maquinabilidad [16–18]. 

La ASTM (American Society for Testing Materials) desarrolló una nomenclatura típica para las 

aleaciones de magnesio, con respecto a los principales elementos de aleación utilizados en 

aplicaciones estructurales, como se muestra en la tabla 2.5 [16]. 

Tabla 2.5. Nomenclatura de los principales elementos de aleación para el Mg (ASTM) [16]. 

Letra 

código 
A E J M S X C H K Q W Z 

Elemento 

de 

aleación 

Aluminio 
Tierras 

raras 
Estroncio Manganeso Silicio Calcio Cobre Torio Zirconio Plata Itrio Zinc 

Las aleaciones de magnesio y sus aplicaciones dependen fuertemente de su proceso de fabricación 

el cual está dividido en dos diferentes ramas: procesos de moldeo en estado líquido y semi-líquido 

y los procesos de formado por forja. El 90% de la producción de aleaciones magnesio es por “die 

casting” o fundición a presión, que entra dentro de los procesos en estado líquido, algunos otros 

que entran en esta categoría son el thixo-formado, colada por gravedad y “squeeze casting”. Por 

otro lado los procesos por forja contemplan la extrusión y el rolado [19]. 

Existen asignaciones adicionales con respecto al tipo de tratamiento térmico o de endurecimiento 

realizado a la aleación después de su fabricación, las cuales también fueron asignadas por la ASTM 

y se muestran en la tabla 2.6. Dicha asignación se adiciona al final de la nomenclatura completa de 

la aleación. En algunos otros casos se emplean letras adicionales como RE, cuando tiene más de 

un elemento de aleación de tierras raras [16]. 
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Tabla 2.6. Designaciones de temple y tratamientos para las aleaciones de Mg (ASTM) [16]. 

Divisiones generales Subdivisiones de T 

F Directo de fundición T1 Enfriado y envejecido natural 

O Recocido y recristalizado T2 Recocido 

H Endurecido por deformación T3 Solubilizado y trabajado en frio 

T Tratamiento térmico especializado T4 Solubilizado 

W Tratamiento de solubilizado T5 Enfriado y envejecido artificial 

Subdivisiones de H T6 Solubilizado y envejecido artificial 

H1 Solo endurecido por deformación T7 Solubilizado y estabilizado 

H2 Endurecido por deformación y recocido 

parcialmente 

T8 Solubilizado, trabajado en frio y envejecido 

artificialmente 

H3 Endurecido por deformación y estabilizado T9 Solubilizado, envejecido artificialmente y 

trabajado en frio (TF) 

  T10 Enfriado, envejecido artificialmente y TF 

Los sistemas de aleación mayormente utilizados y comercializados con el AZ, AM y CZ, los 

aleados con aluminio-zinc, aluminio-manganeso y cobre-zinc, respectivamente. Principalmente el 

sistema AZ con contenidos de Mg-Al-Zn, fue una de las primeras aleaciones comercializadas. En 

especial la aleación AZ91 (Mg-90%, Al-8.1-9.3%, Zn-0.4-1%), debido a la facilidad en su 

fabricación mediante fundición. Otra de sus principales cualidades, es el poder producirse con una 

muy alta pureza, en la que los niveles de hierro (0.004% máx.), níquel (0.001% máx.) y cobre 

(0.015% máx.) se pueden mantener bajos [20,21]. 

Este tipo de aleación es una de las más utilizadas como matriz en los materiales compuestos de 

matriz de magnesio, por lo que las propiedades mecánicas deben de conocerse para su fabricación. 

En la tabla 2.7 se muestran las principales propiedades mecánicas de aleaciones de magnesio AZ, 

utilizadas como matriz en materiales compuestos de matriz metálica [16]. 
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Tabla 2.7. Composición nominal y propiedades mecánicas de aleaciones de magnesio AZ a 

temperatura ambiente [16]. 

Aleación 

Composición % 
Resistencia a la 

tensión 

Elongación 

en 50 mm 
Resistencia al corte Dureza 

Al Mn Th Zn Zr MPa ksi (2 in), % MPa ksi HR(c) 

Moldeado permanente y en arena 

AZ63A-T6 6.0 0.15 - 3.0 - 275 40 5 145 21 73 

AZ81A-T4 7.6 0.13 - 0.7 - 275 40 15 125 18 55 

AZ91C/E-T6(a) 8.7 0.13 - 0.7 - 275 40 6 145 21 66 

AZ92A-T6 9 0.10 - 2.0 - 275 40 3 150 22 84 

Colada a presión (Die Casting) 

AZ91A/B/D-F(b) 9.0 0.13 - 0.7 - 250 36 7 140 20 70 

Forja 

AZ31B-F 3.0 0.20 - 1.0 - 260 38 15 130 19 50 

AZ61A-F 6.6 0.15 - 1.0 - 295 43 12 145 21 55 

AZ80A-T5 8.5 0.12 - 0.5 - 345 50 6 160 23 72 

AZ80A-T6 8.5 0.12 - 0.5 - 345 50 11 172 25 75 

Extrusión 

AZ10A-F 1.2 0.20 - 0.4 - 240 35 10 - - - 

AZ31B/C-F 3.0 0.20 - 1.0 - 255 37 12 130 19 49 

AZ61A-F 6.5 0.15 - 1.0 - 305 44 16 140 20 60 

AZ80A-T5 8.5 0.12 - 0.5 - 380 55 7 165 24 80 

Laminas y discos 

AZ31B-H24 3.0 0.20 - 1.0 - 290 42 15 160 23 73 

 

(a) Las propiedades de C y E son idénticas, pero AZ91E tiene 0.17% Mn como mínimo y niveles de 0.005% Fe, 0.0010% Ni y 0.015% 

Cu. (b) Propiedades de A, B y D son idénticas, excepto que en AZ91B, el contenido de Cu permitido es de 0.30%, y en AZ91D los niveles 

máximos de Fe, Ni y Cu son 0.005%, 0.002% y 0.030%, respectivamente. 

Como se observa en la parte inferior de las tablas, la asignación adicional de A, B, C, D y E, 

corresponden a los niveles permitidos de impurezas de Fe, Ni y Cu, y a su vez al tipo de ruta de 

fabricación utilizado, como por ejemplo en el caso de la asignación D, representa la colada a 

presión y en el caso de E, representa la colada por gravedad [16,22,23]. 

La aleación AZ91 tiene una temperatura de fusión relativamente baja, alrededor de los 600 °C y 

puede ser fácilmente producida por fundición y colada por gravedad. La aleación AZ91 está 

formada por una fase Mg y un compuesto intermetálico Mg17Al12, el cual consiste en una fase 

suave a bajas temperaturas, con una temperatura de fusión de aproximadamente 460°C. Se conoce 

que este compuesto intermetálico y la interfase Mg/Mg17Al12, promueven el agrietamiento y los 

mecanismos de fractura de la aleación AZ91. En algunos casos también tiene influencia importante 

en propiedades como la resistencia a la termofluencia, a temperaturas alrededor de loa 120°C, y a 

su vez al desplazamiento de los límites de grano [17,24–26]. 

La presencia de aleaciones de magnesio, en la industria automotriz representa su área más 

importante de aplicación, la que para el 2005 representaba del 2-3% del peso total del vehículo, y 
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en la actualidad está por encima del 10%. Algunas de las marcas de mayor renombre han utilizado 

aleaciones AZ91 en múltiples secciones de los vehículos tales como: transmisión, motor, rines, 

cilindros y cabezales, embrague, pedales de embrague, soportes, entre otros. En conclusión, la 

mayor fortaleza de este tipo de aleaciones es su ligereza. Sin embargo sus propiedades mecánicas 

pueden ser mejoradas mediante la adición de partículas cerámicas de refuerzo [22,27]. 

2.6.2. Materiales compuestos de matriz de magnesio 

Se han estudiado diversos tipos de refuerzos capaces de mejorar las distintas propiedades de las 

aleaciones base magnesio como la AZ91, entre las que se encuentran la resistencia al desgaste, el 

amortiguamiento, modulo elástico, dureza, coeficiente de expansión térmica, resistividad eléctrica, 

ductilidad, entre otras. Los refuerzos mayormente estudiados son el SiC [28,29], el AlN [30,31] y 

el TiC [32,33], de los que se puede encontrar una amplia cantidad de estudios en la literatura que 

evalúan las propiedades anteriormente mencionadas.  

Por otro lado, el nitruro de silicio (Si3N4) es un material cerámico que posee propiedades 

características como resistencia al choque térmico, bajo coeficiente de expansión térmico, buena 

conductividad térmica, resistencia a la corrosión, y estabilidad química a elevadas temperaturas 

[34]. Se ha encontrado que el Si3N4 en aleaciones de aluminio es capaz de aumentar las propiedades 

térmicas [35], y mecánicas [36]. Aunque aplicado en materiales compuestos de matriz de magnesio 

no ha sido estudiado a profundidad, y la información es sumamente escasa al respecto, esto debido 

a la baja o casi nula afinidad en términos de mojabilidad con las aleaciones de magnesio. El proceso 

de infiltración espontánea en la fabricación de materiales compuestos de matriz metálica es uno de 

los más utilizados, por el tiempo de fabricación, su bajo costo y consumo de energía. Lo cual es un 

tema de estudio en términos de tratamientos superficiales que faciliten su fabricación por medio de 

infiltración, al mejorar la mojabilidad con la aleación AZ91. 

2.6.3. Nitruro de silicio (Si3N4). 

El nitruro de silicio cuya fórmula es Si3N4, es un material con un fuerte enlace covalente y bajo 

coeficiente de expansión térmica. Posee dos formas alotrópicas distintas, α-Si3N4 y β-Si3N4, en el 

caso de β-Si3N4, contiene muchas impurezas, haciendo de α-Si3N4, el mayormente utilizado. El 

nitruro de silicio es producido por nitruración, que involucra el calentamiento de polvos de silicio 

metálico, bajo una atmósfera de nitrógeno o amoníaco a 1400°C. Dicha reacción es controlada por 
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el tamaño de partícula de los polvos de silicio, que suprime la formación de β-Si3N4 y el crecimiento 

de grano, tanto impurezas como silicio residual, se mezclan durante su molienda, las cuales deben 

ser removidos posteriormente. Otra de sus producciones es mediante la descomposición debida al 

calentamiento de diimida de silicio (Si(NH)2) bajo atmósferas no oxidantes, la diimida de silicio 

se obtiene mediante el tetracloruro de silicio (SiCl4) y amoníaco (NH3) [3]. Una de sus principales 

propiedades es que no cambia de dimensiones durante la densificación, alta resistencia a la 

corrosión, baja densidad, bajo coeficiente de expansión térmica, muy buenas propiedades 

mecánicas, que incluso es capaz de competir con materiales metálicos [5,37–39]. 

El Si3N4 se usa generalmente en componentes de motores resistentes al calor, herramientas de corte, 

intercambiadores de calor, medios de molienda, estatores de turbinas de gas (funciona como tobera, 

provoca salto de presión y aumenta la velocidad), rodamientos, turbocompresores, y de más 

componentes sujetos a altas temperaturas y elevados esfuerzos mecánicos [5,34]. Existen distintos 

métodos de fabricación de compactos porosos de Si3N4, como el método de barbotina, conformado 

con sinterizado parcial, “gel-casting”, fundición por coagulación directa, entre otros, los cuales 

dependen de las características finales que se busquen del compacto cerámico, como porcentaje de 

porosidad y cambios considerables en sus propiedades mecánicas [40–43]. 

2.6.3.1. Estructura del Si3N4 

A diferencia de los metales y sus estructuras cristalinas bien definidas, en los materiales cerámicos 

existen estructuras binarias, las que consisten en el posicionamiento de los átomos en dos distintos 

sitios dentro de la red, una posición típica para el anión y otra para el catión, por su tipo de enlace 

iónico. De este modo, el término binario, identifica el número de sitios, en lugar de los elementos 

químicos que componen la estructura. Este tipo de estructuras poseen nomenclaturas típicas que 

agrupan bastantes tipos de cerámicos dentro de las mismas. En la tabla 2.8 se muestran de manera 

general la mayoría de los tipos de estructuras cerámicas binarias [5].  
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Tabla 2.8. Resumen de las estructuras cerámicas binarias [5]. 

Nombre de la 

estructura 

Formula 

general 

Coordinación 

de la formula 

Empaquetamiento 

compacto de aniones 

Fracción de sitios 

catiónicos ocupados 
Ejemplos 

Roca de Sal AX A[6]X[6] Cúbica compacta Todos octaédricos NaCl, KCl, LiF, MgO, VO, NiO 

Cloruro de Cesio AX A[8]X[8] Cúbica simple Todos cúbicos CsCl, CsBr, CsI 

Blenda de Zinc AX A[4]X[4] Cúbica compacta 1/2 Tetraédricos ZnS, BeO, β-SiC 

Würtzita AX A[4]X[4] Hexagonal compacta 1/2 Tetraédricos ZnS, ZnO, α-SiC, BeO, CdS 

Arseniuro de Ni AX A[6]X[6] Hexagonal compacta Todos octaédricos NiAs, FeS, FeSe, CoSe 

Fluorita AX2 A[8]X2
[4] Cúbica simple 1/2 Cúbicos CaF2, ThO2, CeO2, UO2, ZrO2, HfO2 

Rutilo AX2 A[6]X2
[3] Distorsionada compacta 1/2 Octaédricos TiO2, GeO2, SnO2, PbO2, VO2, NbO2 

Tipos de Sílice AX2 A[4]X2
[2] Tetraédrica conectada - SiO2, GeO2 

Anti fluorita A2X A2
[4]X[8] Cúbica compacta Todos tetraédricos Li2O, Na2O, sulfuros 

Corindón A2X3 A2
[6]X3

[4] Hexagonal compacta 2/3 Octaédricos Al2O3, Fe2O3, Cr2O3, V2O3, Ga2O3 

La nomenclatura AX representa como A el anión y X el catión de dicha estructura, el superíndice 

indica la valencia y el subíndice la cantidad de átomos de la misma especie. Cabe mencionar que 

existen estructuras más complejas, de tipo ABX, donde A y B representan dos especies distintas 

de aniones dentro de la misma estructura [5]. 

La estructura del Si3N4 es considerada una estructura de red deformada, de tipo fenacita (ver figura 

2.7), la cual es típica también del Ge3N4, algunos otros óxidos y fluoruros. Su nomenclatura 

también se describe como A2
[4]B[4]X4

[3], para algunos otros casos, donde es posible que esté 

conformada por dos especies distintas de aniones como el Zn2SiO4, Li2MoO4, Li2SeO4, entre otros. 

Para su estequiometria binaria, tiene una simetría de grupo espacial P63/m, de número 176. Su red 

contiene tres 4-vertices tetraédricos conectados, y cuatro 3-vertices planos trigonales conectados, 

en la que es considerada como celda unitaria. La geometría de la celda unitaria también llega a ser 

considerada como romboédrica, con un canal cilíndrico de 2 Å de diámetro, alineado de manera 

paralela al eje c. La geometría de la red en esta estructura obliga a los vértices, tanto trigonales 

planos y tetraédricos a distorsionarse de sus valores ideales de cuyos ángulos son 120° y 109.47°, 

respectivamente [5,44]. 

 

Figura 2.7. Estructura de tipo fenacita [44]. 
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Por otro lado, dicha estructura tiende a cambiar para el caso del β-Si3N4, ya que la estructura se 

vuelve mucho más compacta y la simetría cambia a hexagonal. Las dimensiones de la celda de β-

Si3N4 son a = 7.607 Å, y c = 2.911 Å. Se conoce que el β-Si3N4, posee enlaces covalentes y estos 

son más fuertes que algunos de estructura tipo fenacita. Se ha determinado además que cantidades 

considerables de Al3+ y O2- pueden entrar en sustitución en el β-Si3N4, mediante solución sólida, 

formando Al3O3N y seguir manteniendo la estructura del β-Si3N4. A estas composiciones se les 

denomina “sialones” y tienen un amplio rango de propiedades [5]. 

2.6.3.2. Transformación de fase α/β 

La transformación de fase de α-Si3N4 a β-Si3N4 está bien definida desde los años 50´s, la cual se 

produce entre los rangos de temperatura de 1300 a 1450°C (1573-1723 K). Ambas fases presentan 

estructura hexagonal, donde el eje c de la celda unitaria de la fase α, es aproximadamente el doble 

que el eje c de la celda unitaria de la fase β. En el caso de sus densidades, en ambas fases, dicha 

propiedad intensiva es la misma [45]. Se conoce que la fase más estable entre la α y β, es la fase β-

Si3N4, incluso a temperatura ambiente de 20°C (293 K). La transformación se da a elevada 

temperatura y esta no es reversible. Para que la transformación ocurra se debe de romper el enlace 

entre el Si y el N, preferencialmente a partir de que la partícula comienza a volverse líquida [46].  

La transformación de α-β se da mediante un mecanismo de solución-difusión-reprecipitación, 

gobernada mediante el tiempo y la temperatura. Se han reportado como los tiempos más cortos a 

1880°C de alrededor de 1 hora y 1.5 horas, por arriba de los 1725°C [46]. Algunos otros autores 

descartan el tiempo como factor al trabajar por arriba de los 1850°C [42] y 1750°C [41], ya que en 

los procesos que ellos utilizan, han visto una transformación completa de la fase α a β. En la figura 

2.8 se muestra de manera gráfica la transformación la fase α a β, la cual esta descrita de manera 

general durante un proceso de sinterización y consolidación a 1850°C. A partir de las partículas de 

α crecen whiskers de β de forma acicular, cuya nucleación y crecimiento se da a partir de un 

mecanismo de disolución-precipitación. El crecimiento entonces de la fase β se da con el aumento 

del tiempo, siendo de esta manera la fase β-Si3N4, una fase con alta anisotropía de forma [46]. La 

transformación se da en condiciones de alta pureza preferencialmente. Por otro lado, se ha 

reportado que dicha transformación también ocurre en ausencia de la fase líquida [47]. Algunos 
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autores tienden a aprovechar dicha anisotropía para el aumento de las propiedades mecánicas de 

piezas cerámicas de β-Si3N4 [42]. 

 

Figura 2.8. Diagrama esquemático ilustrativo del desarrollo morfológico de los granos de β 

Si3N4 durante la consolidación [46]. 

2.6.3.3. Aditivos de sinterización del Si3N4 

Se utilizan distintos tipos de aditivos o agentes que sirven para promover la densificación de piezas 

cerámicas de Si3N4, ya que se conoce qué después de la densificación de dichas piezas, en 

aplicaciones a elevadas temperaturas, tiende a producirse degradación en el límite de grano. Estos 

aditivos, en su mayoría son óxidos, que promueven la densificación de las piezas cerámicas a través 

de un mecanismo de sinterizado en fase líquida. Por lo general el sinterizado con aditivos, se realiza 

a elevadas temperaturas, mediante procesos como prensado en caliente y prensado isostático en 

caliente, debido a que a bajas temperaturas el proceso es mucho más complicado.  

El aditivo de sinterización mayormente utilizado es el Y2O3, pero se han estudiado algunos otros 

como sustitutos o incluso complementos que funcionan en conjunto con el Y2O3, para promover la 

densificación. Este tipo de aditivos son el MgO, Al2O3, La2O3, Nd2O3. Es importante conocer que 

este proceso debe llevarse a cabo cuidadosamente ya que después de la densificación, este tipo de 

aditivos dejan como límite de grano, una fase vítrea, que puede deteriorar las propiedades como 

resistencia mecánica y resistencia a la fluencia, ambas a elevada temperatura [39,48].  
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2.6.3.4. Fenómenos de oxidación del Si3N4 

El fenómeno se comienza a estudiar a partir de que Balat M. y col. en el 92 [49], estudiaron, 

replicaron y adoptaron el modelo de Carl Wagner del 58 [50]. Dicho modelo estudia la pasivación 

y degradación del Si, a elevadas temperaturas, a baja presión parcial de oxígeno [50]. Balat M. y 

col, en el año 1997, realiza la primera revisión de la oxidación al aire del Si3N4, después de haber 

trabajado con Si y SiC [51]. 

La oxidación de materiales cerámicos base Si3N4, se da en la superficie del material, a partir de la 

inestabilidad que posee el material a elevadas temperaturas. El fenómeno ocurre cuando el Si3N4 

se encuentra bajo una atmósfera rica en oxígeno a elevadas temperaturas [51]. Otra forma en la que 

este fenómeno se presenta, es cuando el Si3N4 se encuentra en contacto con óxidos, que por lo 

general son utilizados como aditivos de sinterización durante la densificación de compactos [39]. 

En el caso, donde la oxidación se da por el uso de aditivos, esta depende de un proceso de difusión 

del oxígeno en la red del Si3N4, controlado por el proceso o ruta de sinterizado, como lo es el 

sinterizado sin presión externa, prensado en caliente, prensado isostático en caliente [39]. 

El proceso de oxidación de manera general se puede dividir en oxidación activa, que es identificada 

por la pérdida de masa de la partícula, debida a la degradación y vaporización de SiO. Y por otro 

lado, la oxidación pasiva, la cual consiste en una ganancia de masa, por la conversión de Si3N4 en 

SiO2 [39,51]. 

2.6.3.5. Oxidación pasiva 

El factor más importante para que el proceso de oxidación se lleve a cabo, es que el Si3N4 se 

encuentre en un ambiente oxidante, debido a su inestabilidad. Más específicamente al aire y a 

elevada temperatura, entre los 1000 y 1400°C ocurre la oxidación pasiva, en la que se forma una 

capa protectora de SiO2 [39]. Cabe mencionar que, en atmósferas ricas en oxígeno, esta temperatura 

puede variar o ser incluso más baja. La oxidación pasiva está dada por [51], y el ΔG° por [39]. 

 1

3 4 2 2 2( ) 3 ( ) 3 ( ) 2 ( ) 1981 0.21 ( )oSi N s O g SiO s N g G T kJmol−+ → +  =− +  (20) 

En la revisión realizada por Bocanegra-Bernal M. y col [39], varios autores de los que cita, afirman 

que cuando esta reacción ocurre se forma una capa entre el Si3N4 y el SiO2, la cual consiste en un 
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oxinitruro de silicio Si2N2O. Lo cual fue corregido por Balat M. y col [51], en cuyo estudio se 

realizó una caracterización mediante XPS (espectroscopía fotoelectrónica de rayos x), y no 

encontraron evidencia de esto. En años más recientes Yang X. y col [41], realizaron la oxidación 

de partículas de Si3N4, caracterizando mediante la misma técnica y tampoco se encontró dicha capa 

de Si2N2O. Donde T se toma como la temperatura absoluta en kelvin (K). Dicha reacción está dada 

por las reacciones de las eq. (21) y (22) mostradas a continuación, lo cual se realizó para corroborar 

los datos de la literatura [52]. 

 1

3 4 2( ) 3 ( ) 2 ( ) 723 0.31 ( )oSi N s Si s N g G T kJmol−→ +  = −  (21) 

 1

2 23 ( ) 3 ( ) 3 ( ) 2721.3 0.51 ( )oSi s O g SiO s G T kJmol−+ →  =− +  (22) 

Donde el valor obtenido es el que aparece en la ecuación (23), obtenido mediante base de datos 

termodinámicos [52], dicho valor tiende a cambiar, pero en general es muy parecido al que se 

presenta en la revisión de Bocanegra-Bernal M. y col [39], mostrado en la ecuación (20). 

 1

3 4 2 2 2( ) 3 ( ) 3 ( ) 2 ( ) 1998.3 0.2 ( )oSi N s O g SiO s N g G T kJmol−+ → +  =− +  (23) 

Existen varios modelos para calcular la ganancia en peso que tiene el Si3N4 durante la oxidación 

pasiva, aunque cabe aclarar que también se desprenden gases de N2 durante la reacción, 

simplemente se identifica por la ganancia en masa. Modelos como los de Balat M. [51], expresado 

en términos de fenómenos de transporte de masa, el de Hou X. [53], que evalúa la fracción de 

oxidación en base al coeficiente de difusión de oxígeno en β (en este caso es el SiO2), son bastante 

complejos. Por otro lado está el descrito en la revisión de Bocanegra-Bernal y col [39], el cual se 

muestra en la ecuación (24). 

 2W A W kt c +  = +  (24) 

En donde ΔW es la ganancia de masa por unidad de área, t el tiempo y A, k, c son constantes 

experimentales. Aunque en este caso, dicha ganancia tiende a ser baja, debida a que la capa formada 

de óxido es muy delgada. No siendo suficiente la simplificación del cálculo, Yang X. y col [41], 

utilizan la ecuación siguiente, para calcular el contenido de SiO2, producido mediante la oxidación 

pasiva. 

 % 9 /[200 2 ]Y X X= +  (25) 
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Donde X representa la tasa de ganancia de masa, y Y% es el porcentaje de fase SiO2, valores 

fácilmente obtenibles mediante mediciones de TGA (análisis por termogravimetría) [41]. 

El contenido de SiO2 en la superficie del Si3N4, mediante oxidación pasiva, como se ha ido 

explicando, depende del tiempo y la temperatura, aunque otro factor importante es la presión 

parcial de oxígeno, dificultando el control de la oxidación en la reacción [39,51].  

El cambio en la velocidad con la que el Si3N4 se oxida, también puede estar correlacionado con 

otros factores, como transformaciones de fase. Por ejemplo, en el trabajo de Huang Y. y col [54], 

al realizar la oxidación en un sistema oxidado en aire, ellos reportaron que la reacción comienza 

desde los 600°C, con una velocidad baja. A partir de los 850°C, la oxidación se da mucho más 

rápido. Esto se puede observar en la figura 2.9. En dicha figura 2.9 se muestran las curvas de 

oxidación, con respecto a la temperatura, tiempo y tasa de ganancia de masa, mediante un análisis 

de termogravimetría. 

 

Figura 2.9. Curvas de TGA de oxidación de Si3N4 a diferentes temperaturas [54]. 

Ellos concluyen que este aumento en la velocidad de oxidación se da por un cambio de fase en la 

capa de SiO2, de α-cuarzo (2.533 g/cm3) a α-tridimita (2.228 g/cm3), alrededor de los 870°C. Dicho 

cambio de densidad, hace que el gas penetre a través de las grietas y aumenta el área de reacción. 

Aunque como mencionan, el exceso de SiO2 tiende a ser malo para las propiedades mecánicas, ya 

que el exceso de esta fase vítrea, facilita el agrietamiento y hace que el oxígeno infiltre, provocando 

otro tipo de reacciones [54]. 
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En el caso de presiones parciales de oxígeno bajas, está el ejemplo del trabajo de Yang X. y col 

[41], la oxidación del Si3N4 se utilizó en la fabricación de materiales compuestos cerámicos de 

Si3N4-Si2N2O mediante “gel-casting”, como un paso intermedio para la formación del Si2N2O en 

la superficie del Si3N4. Consistió en la formación de una capa superficial de SiO2, sobre las 

partículas de Si3N4. Dicha capa promueve la formación del Si2N2O a partir de reacciones entre el 

SiO2 y Si3N4 a elevadas temperaturas. La capa de SiO2 en este caso promueve la estabilidad de los 

lodos de Si3N4, disminuye su viscosidad, y hace controlable la formación del Si2N2O, con la 

variación de la temperatura y tiempo. Además, mejora la resistencia a la fractura de los compuestos 

cerámicos Si3N4-Si2N2O. 

En este caso el contenido de SiO2 se conoció por medio de la ecuación (26), y se graficaron los 

datos con los obtenidos mediante TGA, como se muestra en la figura 2.10, cuyos resultados 

muestran que bajo las condiciones utilizadas el aumento del contenido de SiO2 en la superficie 

aumenta con mayor velocidad a partir de los 1200°C. Las temperaturas van desde 1000 a 1400°C, 

por un tiempo de 30 min [41]. 

 

Figura 2.10. Tasa de ganancia de masa y evaluación del contenido de SiO2 sobre los polvos de 

Si3N4 oxidados a diferentes temperaturas por 30 min [41]. 

Identificaron que por arriba de los 1300°C el contenido de SiO2 y el control del grado de oxidación, 

se hace especialmente difícil. Plantean que deben de hacerse caracterizaciones superficiales, debido 

a que el grosor de la capa de SiO2 tiende a ser irregular. Concluyen que mediante XPS, se obtuvo 

que la temperatura óptima de oxidación es alrededor de los 1200°C por 30 min. Debido a que las 
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curvas de XPS a distintas temperaturas (ver figura 2.11) muestran que a dicha temperatura la 

superficie, se encuentra completamente oxidada [41]. 

También en su trabajo muestran que se puede conocer el porcentaje molecular de SiO2 y Si3N4 a 

partir de la concentración atómica de elementos obtenidas por el mismo equipo de XPS, mediante 

las siguientes expresiones [41]. 

 1
2

1 2

/ 2
% *100

/ 2 ( ) / 3

C
SiO

C C X
=

+ −
 (26) 

 
3 4 2% 1 %Si N SiO= −  (27) 

En las expresiones anteriores, C1% y C2% representan la concentración atómica de los elementos 

O y Si, respectivamente. SiO2% y Si3N4% corresponden al porcentaje molecular de SiO2 y Si3N4, 

respectivamente. En su caso la capa de SiO2 fue aproximadamente de entre 0 a 10 nm. Cabe 

mencionar que a esta temperatura y tiempo la estructura es de tipo α- SiO2 [41]. 

 

Figura 2.11. Espectro XPS del Si3N4 tratado a diferentes temperaturas ajustes de la curva Si2p 

[41]. 

2.6.3.6. Oxidación activa 

La oxidación activa del Si3N4 está relacionada con la degradación y pérdida de peso de la partícula, 

ya que, durante este proceso no se forma la capa de SiO2 en la superficie. Este proceso consiste en 

la formación SiO en forma de gas y N2, y esta descrito mediante la siguiente expresión [51]. 
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 3 4 2 2
3( ) ( ) 3 ( ) 2 ( )

2
Si N s O g SiO g N g+ → +  (28) 

Este fenómeno de oxidación (degradación), se da a muy bajas presiones de oxígeno, alrededor de 

los 103 Pa a temperaturas de 1000°C, se han reportado casos en atmósferas de Ar-O2 y N2-O2, y 

puede resultar en un ataque catastrófico sobre las propiedades mecánicas. Se ha detectado también 

que es debido a el tipo del agente de sinterización utilizado [39]. Por otro lado, se conoce que este 

tipo de oxidación por lo general no se presenta, ya que predomina la oxidación pasiva, es decir, la 

pasivación de la superficie de las partículas de Si3N4, mediante la formación de la capa de SiO2, 

por lo que es de baja importancia durante la oxidación de las partículas [41,51]. 

Este fenómeno está relacionado con la naturaleza del Si3N4 y el SiC, que se describe como que 

estos materiales no pueden ser fundidos, en cambio se degradan mediante ciertas reacciones. En el 

caso del Si3N4, la reacción de degradación se describe como [5]: 

 
3 4 2( ) 3 ( ) 2 ( )Si N s Si l N g→ +  (29) 

Cabe mencionar que esto se da a elevadas temperaturas, y bajo ciertas condiciones, ya que antes 

de llegar a dicho punto, siempre tiende a ocurrir la oxidación pasiva, incluso en el caso de 

aplicaciones a elevada temperatura [5]. 

2.7. Antecedentes de compuestos AZ91/Si3N4 

Uno de los puntos importantes que se han discutido con anterioridad es el uso de la infiltración 

como ruta de fabricación de materiales compuestos de matriz metálica. Esto debido a que se pueden 

producir materiales compuestos de matriz metálica con alto contenido de refuerzos, a partir de 

preformas porosas, que en última instancia no es necesario en gran medida el maquinado, ya que 

son muy próximas sus dimensiones a las dimensiones del material final requerido o deseado. Se ha 

encontrado que en aleaciones de magnesio AZ91, reforzadas con altos contenidos de refuerzo 

(alrededor del 50%), un aumento considerable en las propiedades mecánicas. Dicho aumento está 

relacionado con las fuerzas de cohesión y adhesión entre la matriz y el refuerzo, consideraciones 

importantes que influyen directamente en las propiedades mecánicas del material compuesto 

[30,31]. 
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Por otro lado, y en relación a lo anterior, la literatura relacionada con las interacciones entre las 

aleaciones base magnesio AZ91 y el nitruro de silicio, en primera instancia reporta interacciones 

entre la aleación, con compuestos cerámicos de SiC/Si3N4, y sus efectos corrosivos, en la aplicación 

del compuesto cerámico como crisol para el procesamiento de dicha aleación. Los fenómenos 

interfaciales entre la aleación AZ91 y el compuesto cerámico SiC/Si3N4, están relacionadas con la 

degradación del SiC y Si3N4, e incluso difusión del Si en la aleación fundida, además de productos 

de reacción entre los elementos involucrados en las interacciones como Mg, O, Si, C, Ni y Al. 

Hukui Chen y colaboradores [55], describen la formación de fases interfaciales compuestas de 

MgO, Mg2Si, y AlN, además de una capa de SiO2 formada a partir de las interacciones de la 

degradación de los cerámicos con el oxígeno. Las reacciones producidas a partir de las 

interacciones interfaciales, se muestran a continuación, y la energía libre de Gibbs relacionada con 

dichas ecuaciones a diferentes temperaturas se muestra en la tabla 2.9. 

 
2

1 1 1

2 2 2
SiC Mg Mg Si C+ → +  (30) 

 
3 4 3 2

1 1 1

6 3 2
Si N Mg Mg N Si+ → +  (31) 

 
2

1 1

2 2
SiO Mg MgO Si+ → +  (32) 

 
2

1 1

2 2
Si Mg Mg Si+ →  (33) 

 
4 3

3 1 3

4 4 4
SiC Al Al C Si+ → +  (34) 

 
3 4

1 3

4 4
Si N Al AlN Si+ → +  (35) 

Tabla 2.9. Cálculos de energías libres de Gibbs de las reacciones interfaciales [55]. 

T (°C) 650 700 800 900 

ΔG0
(30) (J) 941 1,732 3,316 4,900 

ΔG0
(31) (J) -19,669 -18,508 -16,186 -13,864 

ΔG0
(32) (J) -130,333 -128,690 -125,468 -122,247 

ΔG0
(33) (J) -32,045 -31,062 -29,094 -27,127 

ΔG0
(34) (J) 5,154 6,074 7,876 9,678 

ΔG0
(335) (J) -112,212 -110,374 -106,698 -103,022 
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El análisis e identificación de dichas interacciones, es importante debido a su influencia en las 

propiedades mecánicas, en un material compuesto AZ91E/Si3N4. Hukui Chen y col [55], relacionan 

las interacciones interfaciales con respecto al tiempo, además de que la formación de la interfase 

es importante debido a que evita la difusión del silicio en la fase metálica. 

Otra contribución importante se observa en los trabajos realizados por S. R. Wang y colaboradores 

[56–58], quienes fabricaron materiales compuestos matriz metálica, de aleación AZ91 y aleaciones 

de magnesio aleadas con aluminio, reforzados con Si3N4, mediante infiltración sin presión. En sus 

artículos caracteriza aspectos importantes como los mecanismos de fractura [56], maquinabilidad 

[57] y resistencia al desgaste [58], de sus materiales compuestos. En sus trabajos fabrica los 

compactos cerámicos con un máximo de 15% de refuerzo cerámico, fabricados mediante 

inmersión, e infiltración. En algunos casos con dos pasos de sinterizado e infiltración, debido a la 

morfología de la porosidad de sus compactos porosos de Si3N4, de forma reticulada (ver figura 

2.12). Para la fabricación de dicha porosidad se utiliza un proceso muy largo en el cual influye la 

utilización de aditivos, que como expresan los autores promueven la formación de interfaces 

frágiles de MgAlO2 [56]. 

Cabe mencionar que en dichos trabajos no se habla de la mojabilidad y de la influencia de las 

fuerzas de adhesión entre el metal y el cerámico, lo que se hace más puntual en el análisis de las 

propiedades mecánicas obtenidas. Se calcularon propiedades como modulo elástico, elongación, 

dureza y resistencia a la tensión. Los resultados obtenidos fueron desfavorables debido a que no se 

encuentra un cambio considerable en dichas propiedades, debido a que no hay mojabilidad entre el 

metal y el cerámico. Como se ha discutido anteriormente las fuerzas de adhesión y cohesión entre 

la matriz y el refuerzo juegan un papel importante en los materiales compuestos matriz metálica. 

Reforzando lo anterior, la falta de adhesión en dicho sistema afecta directamente el 

comportamiento a la fractura del material compuesto, reflejado como una falla temprana, rápida 

nucleación y propagación de grietas a partir de la interfase MgAlO2, como se observó en dicho 

trabajo [56]. 
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Figura 2.12. Morfología de la preforma porosa cerámica de Si3N4 reticulada con diferente 

porosidad: a) 94% y b) 85% [56]. 

Sin embargo, esto no concluye que aleaciones base magnesio como la AZ91, reforzada con Si3N4 

no pueda mejorarse o verse beneficiada en cuanto a sus propiedades mecánicas. Ya que en trabajos 

realizados por M. Paramsothy para aleaciones magnesio ZK60A [59], o hibridas AZ31/AZ91 [60], 

fabricados mediante “stir casting” tan solo con la adición del 1.5% vol. de Si3N4, con tamaño de 

partícula de 15-30 nm. El material compuesto final se ve beneficiado en la resistencia a la tracción 

(“tensile yield strenght” TYS), resistencia máxima a la tracción (“ultimate tensile strenght” UTS), 

tensión de falla (“failure strain”) y trabajo de falla (“work of failure” WOF) como se observa en la 

tabla 2.10. Dichos resultados son tanto en tensión, como en compresión. Más recientemente este 

mismo comportamiento se ha observado en el trabajo de N. Anand y col [61], para materiales 

compuestos fabricados por “stir casting”, AZ31/Si3N4 con un contenido de refuerzo del 0.5% en 

volumen, resaltando un aumento en la resistencia al desgaste de la aleación con la adición del 

refuerzo, con tamaño de partícula de 25 ± 5 nm. 
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Tabla 2.10. Resultados de los ensayos de tensión y compresión de los nanocompuestos [59,60]. 

Material 0.2% TYS (MPa) UTS (MPa) 
Tensión de falla 

(%) 

Trabajo de falla 

(MJ/m3) 

 Tensión 

AZ31/AZ91 207 ± 4 316 ± 6 8.0 ± 0.1 24 ± 0 

AZ31/AZ91/1.5%volSi3N4 232 ± 2 (+12) 331 ± 2 (+5) 13.1 ± 0.5 (+64) 41 ± 2 (+71) 

 Compresión 

AZ31/AZ91 117 ± 15 495 ± 13 19.6 ± 1.9 82 ± 6 

AZ31/AZ91/1.5%volSi3N4 158 ± 10 (+35) 517 ± 2 (+4) 18.5 ± 1.7 (-6) 87 ± 3 (+6) 

 Tensión 

ZK60A 163 ± 3 268 ± 3 6.6 ± 0.6 16 ± 2 

ZK60A/1.5%volSi3N4 198 ± 6 (+21) 313 ± 4 (+17) 12.2 ± 0.8 (+85) 35 ± 2 (+119) 

 Compresión 

ZK60A 128 ± 11 522 ± 11 19.6 ± 0.9 89 ± 12 

ZK60A/1.5%volSi3N4 86 ± 11 (-33) 605 ± 5 (+16) 29.9 ± 3.1 (+53) 132 ± 14 (+48) 

() Paréntesis corresponde al cambio entre la aleación sin refuerzo y el material compuesto 

Se conoce que para el Si3N4 la mojabilidad y la disminución del ángulo de contacto dependen de 

la afinidad de la aleación o metal líquido con el Si y el N de manera individual, a mayor afinidad 

con cualquiera de los dos elementos, el ángulo de contacto disminuye [48]. Se ha observado en 

trabajos como, el realizado por J. L. de la Peña y col [62], en aleaciones de aluminio que la 

presencia de magnesio, bajo diferentes atmósferas, la mojabilidad es baja debido a la formación de 

MgO y MgAl2O4 en la interfase entre la aleación y el Si3N4, debido a la elevada afinidad del 

magnesio con el oxígeno presente, debido a impurezas. El MgO en aleaciones base magnesio es 

uno de los principales óxidos que en la mayoría de los casos se presenta superficialmente, lo que 

confirma la baja afinidad entre el magnesio y sus aleaciones con el Si3N4, como se discutió a lo 

largo de la presente sección.  

La oxidación pasiva del Si3N4 puede llegar a ser beneficiosa para mejorar el proceso de infiltración 

espontanea de la aleación Mg-AZ91E en un compacto poroso de Si3N4. A pesar de la escasa 

información al respecto, se ha observado que el SiO2 beneficia los fenómenos de infiltración 

asistida por presión en un sistema AZ91, al infiltrar una preforma de fibras de carbono, recubiertas 

por una capa de SiO2 en la superficie. Sin embargo, no se abordan temas de mojabilidad o ángulo 

de contacto, pero a pesar de esto, se afirma que tiene su efecto positivo en el proceso de fabricación 

por infiltración [63]. Otro caso de importancia es el trabajo realizado por L. Shi y col [64], quienes 
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reportan que la mojabilidad del SiC con magnesio líquido mejora con la formación de SiO2 

superficial. Sus resultados muestran que el SiO2 mejora la mojabilidad y la infiltración espontanea 

debido al ángulo de contacto con magnesio líquido de entre 56° a 35° en un rango de temperaturas 

desde 700 a los 800 °C, respectivamente. A pesar de que existen reacciones interfaciales entre el 

SiO2 y el Mg líquido, y la formación de MgO y Mg2Si, dichos componentes no afectan en gran 

medida la mojabilidad, como en otros casos. Es importante conocer en concreto lo que sucede con 

la aleación Mg-AZ91E y el Si3N4, ya que pueden ocurrir fenómenos interfaciales adicionales 

durante la infiltración, con la oxidación de las partículas de nitruro de silicio, que pueden influir en 

el mismo proceso de infiltración o en sus propiedades mecánicas y térmicas, como material 

compuesto de matriz metálica. 
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CAPÍTULO 3. METODOLOGÍA EXPERIMENTAL 

En el presente capítulo se discute la metodología experimental general del proyecto, el cual consta 

de la selección de materiales, caracterización de la matriz (Mg-AZ91E) y el refuerzo (Si3N4) de 

manera individual, estructural, morfológica y de tamaño de partícula. Se realizó la oxidación pasiva 

del refuerzo, tanto en polvo como en preformas porosas con su respectiva caracterización. Se 

evaluó la cinética de oxidación del nitruro de silicio, y se establecieron las condiciones necesarias 

para una oxidación completa superficial de las partículas. Se infiltró la matriz metálica para 

identificar los parámetros óptimos de infiltración. Concluyendo con un estudio amplio de la 

caracterización de los MCMM producidos con la aleación Mg-AZ91E reforzada con Si3N4. Se 

evaluó la resistencia al desgaste y dureza de los materiales obtenidos. Propiedades térmicas como 

el coeficiente de expansión térmica se evaluó mediante dilatometría. En la figura 3.1 se describe 

de manera detallada el proceso experimental del proyecto. 

 

Figura 3.1. Diagrama de flujo del proyecto de investigación para la fabricación de compuestos 

Mg-AZ91E/Si3N4. 

3.1. Selección de los materiales 

Los materiales utilizados para el desarrollo del presente trabajo son polvos cerámicos de venta 

comercial de Si3N4 α+β, (Sigma Aldrich Co. USA) y de Si3N4 α (Toshiba Materials Co. JPN), 
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ambos de elevada pureza, ≥99.9%, con tamaños de partícula aproximados de 400 a 600 nm. La 

aleación de magnesio utilizada es la AZ91E (Thomson Aluminum Casting Co. USA), cuya 

composición química nominal se muestra en la tabla 3.1, fabricada mediante fundición y colada en 

molde, con una temperatura de fusión de 600°C [31,65].  

Tabla 3.1. Composición química nominal de la aleación Mg-AZ91E (% en peso) [31]. 

Mg Al Zn Mn Si Fe Cu Ni 

90 8.1-9.3 0.4-1 0.17-0.35 0.2 máx. 0.005 máx. 0.015 máx. 0.001 máx. 

3.1.1. Caracterización estructural, morfológica y tamaño de partícula 

La caracterización estructural se realizó determinando la estructura cristalina de los polvos 

cerámicos y de la aleación Mg-AZ91E, mediante difracción de rayos x (DRX) en un Difractómetro 

Bruker, D8 Advance, desde un ángulo 2 de 10º a 90º, con incremento de 0.020, con tiempo de 0.6 

segundos. La caracterización de los polvos cerámicos en cuanto a morfología y distribución de 

partícula, se llevó a cabo haciendo uso de los microscopios electrónico de barrido (MEB) JEOL 

JSM-6400 y FEGSEM 7600F de emisión de campo. 

Y en cuanto al análisis de tamaño de partícula de los polvos cerámicos, se realizó mediante la 

técnica de dispersión de luz en el equipo Coulter LS100Q con el módulo de bajo volumen disperso 

en fase líquida, el cual cuenta con un rango de trabajo desde 0.375 hasta 948.3 µm. 

3.1.2. Caracterización de la composición de la aleación AZ91E. 

Se realizaron dos ensayos, en muestras distintas de la aleación AZ91E obtenidas comercialmente 

por Thomson Aluminum Casting Co. USA. Los ensayos se llevaron a cabo para corroborar la 

veracidad de la composición química de la aleación. Se utilizó un espectrómetro de fluorescencia 

de rayos X, S1 TITAN, de la marca Bruker [66].  

El equipo S1 TITAN es un analizador XRF (fluorescencia de rayos X) ligero, resistente y portátil. 

Pesa alrededor de los 1.5 kg incluyendo las baterías. La detección elemental de equipo es desde 

magnesio a uranio y una mayor sensibilidad con la ventana de grafeno para elementos ligeros, 

como se muestra en la figura 3.2. Entre sus ventajas tenemos: 
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• Hay disponible una amplia gama de opciones de calibración: aleaciones, oro y metales 

preciosos, convertidores catalíticos, suelo, minería, materiales restringidos, recubrimientos 

metálicos y específicos del cliente. 

• La última tecnología de detección SDD de ventana de grafeno 

• Tasas de conteo y resolución superiores 

• Fácil análisis de elementos ligeros, como magnesio, aluminio y silicio, sin necesidad de 

vacío o atmósfera de helio. 

 

Figura 3.2. Comparativa de la ventana de Berilio vs Grafeno, en el XRF S1 TITAN de Bruker. 

3.2. Oxidación del Si3N4 

La oxidación del refuerzo cerámico, se realizó como se describe en la sección 2.6.3.5, que describe 

la oxidación pasiva en atmósfera de aire, rica en oxígeno. Dicho tratamiento se realizará a dos 

distintos tipos de muestra, en polvo y en forma de compacto cerámico poroso. La oxidación del 

nitruro de silicio se llevó a cabo a distintas temperaturas, de 1000, 1100, 1200 y 1300°C, de acuerdo 

a la literatura. Se evaluó además la oxidación con la variación del tiempo de oxidación de 2 y 5 

horas a una temperatura a la cual nos permita controlar el grado de oxidación, para identificar los 

cambios en concentración y ancho de capa de SiO2 sobre la superficie del Si3N4. 

Se realizó la evaluación de la oxidación del nitruro de silicio, de ambos tipos de polvo, en una 

balanza termogravimétrica (TGA), Setaram, Setsys Evolution 16/18, con una precisión de 0.003 

mg. Utilizando 50 mg de muestra en una atmósfera de aire seco (rica en oxígeno), con una presión 

parcial de oxígeno de 21.5 kPa. El calentamiento del primer ensayo fue de alrededor de los 7 



 46 

°C/min, hasta una temperatura de 1000 °C, con un flujo de gas de 20 ml/min. En el caso del segundo 

ensayo, se realizó calentando a 30 °C/min hasta llegar a los 1000 °C, posteriormente se calentó a 5 

°C/min hasta llegar a los 1100 °C, con un tiempo de permanencia a dicha temperatura de 30 

minutos, y un flujo de gas de 20 ml/min. El tercer ensayo se realizó, a 1200 °C, con un tiempo de 

permanencia de 2 horas, con una rampa de calentamiento desde temperatura ambiente hasta los 

1200 °C, de 30 °C/min, con un flujo de gas de 30 ml/min. Por último, se realizó un ensayo con 

ambos tipos de nitruro de silicio con una rampa de calentamiento de 30 °C/min hasta los 1200 °C, 

con un flujo de gas de 30 ml/min, con una permanencia de 5 horas, para evaluar las curvas 

termogravimétricas en tiempos elevados de oxidación. Se determinó que el ensayo de 5 horas 

permite identificar el grado de oxidación y tener una mejor comprensión de la cinética para 

comparar ambos tipos de nitruro de silicio, como se muestra en la rampa de la figura 3.3. 

 

Figura 3.3. Curva de calentamiento para el análisis termogravimétrico de las partículas de Si3N4. 

3.2.1. Compactos porosos 

Se realizaron compactos de Si3N4 en un dado cilíndrico de 6.24 mm de diámetro, desde cargas de 

200 a 1000 kg, que representan presiones desde los 69 a los 346 MPa, respectivamente, en una 

prensa japonesa Nt-5H de hasta 5 toneladas de carga. Esto con el fin de evaluar la densificación de 

los compactos en verde y encontrar la presión adecuada para la preparación de muestras. La 

oxidación de los compactos porosos de nitruro de silicio se realizó en un horno Thermolyne de la 

marca Thermo Scientific, capaz de alcanzar una temperatura de 1600 °C, a una condición fija de 

tiempo de permanencia de 30 minutos, a temperaturas de 1000, 1100, 1200 y 1300 °C, calentando 
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el horno a 5 °C/min. Posteriormente se realizaron análisis estructurales para evaluar la oxidación 

obtenida en dichas condiciones. 

3.2.2. Caracterización del SiO2 superficial 

Posteriormente para caracterizar las muestras se usaron microscopía electrónica de barrido y 

difracción de rayos X, para identificar los cambios estructurales, de morfología superficial, 

rugosidad y ancho de capa de SiO2 superficial. 

3.2.3. Densidad y porosidad  

La densidad de los compactos porosos se evaluó mediante el método de Arquímedes y su porosidad 

relativa será evaluada mediante el procedimiento descrito en la norma ASTM C20-00.  

3.3. Fabricación del material compuesto 

La fabricación de los materiales compuestos de matriz Mg-AZ91E se llevó a cabo mediante 

infiltración espontanea haciendo uso de la previa identificación de las condiciones óptimas de 

oxidación superficial del Si3N4. Se estudiaron los efectos de la oxidación superficial del nitruro de 

silicio durante la infiltración, y a su vez los fenómenos interfaciales después de la solidificación de 

la matriz metálica.  

3.3.1. Infiltración 

La infiltración realizó entre 650 y 800 °C por un tiempo aproximado de 15 minutos, dichos 

parámetros de tiempo y temperatura se proponen de acuerdo a trabajos de infiltración realizados 

anteriormente en el grupo de trabajo. Sin embargo, dichos parámetros dependerán de los resultados 

obtenidos del estudio de mojabilidad del Si3N4 tratado mediante oxidación pasiva. La infiltración 

se llevó a cabo en un horno horizontal con tubo de Al2O3 con capacidad de calentamiento hasta los 

1400 °C, bajo una atmosfera controlada de Argón de alta pureza. 



 48 

3.3.2. Caracterización de los CMM AZ91E/Si3N4 

Se realizó una caracterización mediante microscopía óptica y microscopía electrónica de barrido 

(MEB), de los compuestos obtenidos para identificar distribución del refuerzo, morfología, 

microestructura de la aleación solidificada y la formación de interfases.  

3.3.3. Caracterización mecánica y térmica de los MMC 

Se realizaron ensayos de dureza y microdureza para identificar el efecto que tienen las partículas 

de refuerzo de Si3N4 sobre la aleación de magnesio AZ91E. La dureza representa un factor 

importante en la aplicación de los MMC 50/50 ya que son materiales orientados a aplicaciones que 

implican una elevada resistencia al desgaste. La microdureza fue evaluada en un equipo óptico 

Micro Vickers Hardness, la carga utilizada fue de 100 gf comúnmente utilizada para aleaciones de 

magnesio. A los compuestos obtenidos se le realizaron ensayos de desgaste mediante la técnica 

pin-on-disc en un Tribómetro T1 de la marca Nanovea. El análisis del desgaste se realizó mediante 

perfilometría óptica en un equipo Nanovea y se realizaron análisis metalográfico mediante 

microscopía óptica y microscopía electrónica de barrido.  

El coeficiente de expansión térmica fue medido mediante dilatometría en un dilatómetro DIL 

Linseis L75, el calentamiento fue controlado con una rampa de 25 °C/min hasta la temperatura de 

350 °C en una atmósfera de argón de ultra-alta pureza. 

Las propiedades mecánicas y térmicas obtenidas se compararán con propiedades predichas a partir 

de los modelos de la regla de las mezclas [2], el modelo de Halpin Tsai [13], y Hashin y Shtrickman 

[14], utilizado en la fabricación de algunos materiales compuestos de matriz metálica reforzados 

con AlN [31,67]. 
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CAPÍTULO 4. ANÁLISIS Y DISCUSIÓN DE RESULTADOS 

En este capítulo, se analizan los resultados obtenidos de un estudio exhaustivo sobre compuestos 

de matriz de magnesio ligero reforzados con Si3N4 y la cinética de oxidación pasiva del refuerzo. 

Se examinan los hallazgos relacionados con la fabricación, caracterización y propiedades 

mecánicas de los compuestos, hasta la identificación de limitaciones, proporcionando una visión 

integral de la contribución de este estudio al campo de los compuestos ligeros de matriz metálica.  

4.1. Caracterización de los materiales de partida 

4.1.1. Caracterización de la aleación Mg-AZ91E. 

Se caracterizó la aleación Mg-AZ91E, mediante distintas técnicas, que represente un punto de 

partida, en cuanto a la fabricación de materiales compuestos de matriz metálica AZ91E/Si3N4. La 

caracterización muestra las fases presentes dentro de la aleación, corroborando la presencia de una 

fase rica en magnesio, como fase principal, y un precipitado intermetálico Mg17Al12. En la figura 

4.1 se muestra el patrón de difracción de la aleación metálica base magnesio AZ91E, considerada 

como material matriz para la fabricación del material compuesto. Se puede observar que como lo 

marca la literatura, ambas fases y sus respectivos patrones de difracción, una rica en magnesio 

(Mg) y un precipitado intermetálico (Mg17Al12). Las tarjetas utilizadas para indexar ambas fases 

fueron las 04-016-4853 y 04-014-7592, respectivamente. 

 

Figura 4.1. Patrón de difracción de la aleación Mg-AZ91E. 
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En la figura 4.2 se muestra la caracterización metalográfica de la aleación metálica, y la distribución 

de sus dos fases características. La micrografía tomada a 100 aumentos (ver fig. 4.2a), revela una 

distribución homogénea de las dos fases características de la aleación AZ91E. El precipitado (fase 

intermetálica) se encuentra preferencialmente distribuido a lo largo del límite de grano. Se puede 

observar en la figura 4.2b que existe presencia del intermetálico Mg17Al12, en el interior de los 

granos de la fase α-(Mg). El análisis metalográfico también mostró cierto rayado final, esto es 

debido a que el intermetálico tiene una dureza aun mayor que la fase α-(Mg), lo que implica incluso 

un desprendimiento de dicha fase dura, durante el proceso de preparación metalográfica, sumado 

a la pasivación que presentan las aleaciones base magnesio por la formación de MgO superficial. 

  

Figura 4.2. Micrografía de la aleación AZ91E a a) 100x y b) 200x. 

Mediante microscopía electrónica de barrido, se observó a mayores magnificaciones la morfología 

del precipitado intermetálico Mg17Al12, en la aleación AZ91E, como se muestra en la figura 4.3. A 

su vez, se realizaron análisis de espectrometría de dispersión de energía (EDS), con el fin de 

corroborar la composición química de manera aproximada del precipitado y la fase α-(Mg).  

a) b) 
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Figura 4.3. Micrografía y EDS de la aleación AZ91E a 850x. 

La tabla 4.1, muestra las composiciones de las zonas marcadas, el contenido de oxígeno, es 

referente a la pasivación natural de las aleaciones de magnesio, que al igual que en las aleaciones 

de aluminio donde se forma pasivamente Al2O3, en las aleaciones de magnesio se presenta la 

formación de MgO superficial. Dicho mecanismo de pasivación influye en la resistencia a la 

corrosión de este tipo de aleaciones. 

Tabla 4.1. Composición química de las fases presentes en la aleación AZ91E. 

 
(Mg17Al12) (Mg)+(Mg17Al12) (Mg) 

(wt. %) (at. %) (wt. %) (at. %) (wt. %) (at. %) 

O 7.394 11.507 8.364 12.404 8.342 12.339 

Mg 55.000 56.348 81.680 79.736 84.140 81.927 

Al 32.878 30.343 8.223 7.231 5.846 5.128 

Zn 4.727 1.800 1.731 0.628 1.670 0.604 

La caracterización estructural denotó que existe incongruencia entre el precipitado y la fase (Mg), 

debido a que el precipitado (Mg17Al12) presenta estructura cúbica, y la matriz (α-Mg) estructura 

hexagonal. De acuerdo a estudios de nanoindentación, realizados por Chung y Col. [68], se conoce 

que la dureza del precipitado Mg17Al12 es hasta tres veces mayor que la fase matriz (α-Mg), las 

cuales tienen valores de ~4.2GPa y ~1.3GPa, respectivamente. Incluso su modulo elástico difiere 

para el precipitado y la matriz de 76 GPa para el precipitado, a 45 GPa para la matriz. 
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Se realizó la caracterización química elemental semicuantitativa de la composición de la aleación 

AZ91E utilizada como matriz en la fabricación de los materiales compuestos de matriz de 

magnesio. Se utilizó un espectrómetro de fluorescencia de rayos X, S1 TITAN de Bruker, con 

precisión para elementos ligeros como el magnesio, aluminio y silicio, sin la necesidad de utilizar 

una atmósfera controlada. Se utilizaron dos muestras de diferentes cortes de la aleación AZ91E 

comercializada por Thomson Aluminum Casting Co. USA. Una muestra circular con diámetro de 

una pulgada (probeta 1) y una muestra rectangular de 2 cm de largo por 1 cm de ancho (probeta 2). 

En la figura 4.4 se muestran fotografías tomadas de las dos mediciones, para cada probeta de la 

aleación AZ91E.  

  

Figura 4.4. Lectura del espectrómetro de fluorescencia de rayos X; a) probeta 1 y b) probeta 2.  

Los datos obtenidos fueron tabulados y se muestran en la tabla 4.2. Este tipo de equipos portátiles, 

además de la técnica de fluorescencia de rayos X, deben ser siempre considerados como resultados 

semicuantitativos, utilizados para análisis rápidos en áreas específicas de la industria. Sin embargo, 

los datos muestran congruencia con la composición nominal de la aleación mostrada en la tabla 3.1 

y corroboran la veracidad y calidad del material utilizado.  

 

 

 

a) b) 
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Tabla 4.2. Composición química de las probetas analizadas de la aleación AZ91E. 

 
Circular Rectangular 

Min. [%] Max. [+/-] Min. [%] Max. [+/-] 

Mg 89.00 90.65 92.00 0.69 89.00 91.17 92.00 0.67 

Al 8.30 8.64 9.70 0.20 8.30 8.23 9.70 0.19 

Zn 0.35 0.41 1.00 0.01 0.35 0.44 1.00 0.01 

Mn 0.00 0.15 0.20 0.01 0.00 0.15 0.20 0.01 

Si 0.00 0.14 0.50 0.03 - - - - 

 

4.1.2. Caracterización del nitruro de silicio Si3N4. 

Se realizó la caracterización estructural de los dos tipos de nitruro de silicio, debido a que se 

conocía que uno de ellos estaba compuesto únicamente de fase α-Si3N4, y el otro está compuesto 

de fase α-Si3N4 y β-Si3N4. El uso de ambos tipos de Si3N4 es con en el fin de evaluar la influencia 

que tienen ambas fases durante la oxidación pasiva del nitruro de silicio. 

En la figura 4.5a se muestra el patrón de difracción del Si3N4 (Toshiba Materials Co. JPN), el cual 

como se mencionó es el que es completamente α-Si3N4, indexado con la tarjeta 04-005-5074. A su 

vez, la figura 4.5b muestra el patrón del Si3N4 (Sigma Aldrich Co. USA), conformado por α-Si3N4 

y β-Si3N4, identificados con los patrones 04-005-5074 y 04-007-2386, respectivamente.  

  

Figura 4.5. Patrones de difracción de rayos X a) Si3N4 (α). y b) Si3N4 (α+ β). 

a) b) 
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La transformación de fase α-Si3N4 a β-Si3N4, se da alrededor de los 1300 a 1450 °C, sin embargo, 

sigue prevaleciendo la estructura hexagonal, la única diferencia se encuentra en el eje c de la celda 

unitaria, siendo en la fase α, casi el doble de la fase β. El uso de Si3N4 no totalmente fase α, es 

debido a que la fase β, es incluso más estable desde su formación, hasta temperatura ambiente, 

siendo además un proceso irreversible [45]. Debido a lo anterior, es mucho más común encontrar 

el Si3N4, con contenidos de fase β, de manera comercial. 

La distribución de tamaño de partícula se realizó mediante microscopía electrónica de barrido 

(MEB) y dispersión de luz, como técnicas complementarias, de caracterización morfológica y de 

distribución de tamaño. En la figura 4.6a se muestran las curvas de distribución de tamaño de 

partícula, de los polvos de Si3N4 α con una distribución del 63.87% de entre los 0.37 a los 0.86 µm, 

preferencialmente entre los 0.40 a los 0.65 µm. La curva bimodal también presenta una distribución 

del 36.13% entre los 1.2 a 2.4 µm. En cuanto a los datos estadísticos de dicha muestra, se 

obtuvieron un promedio de 0.867 µm, una mediana de 0.644 µm. Como se observa en la curva de 

la figura 4.6a, hay una distribución de tamaño de partícula de mayor tamaño, que representa el 

36.13% en volumen, es correspondiente a un porcentaje bajo de partículas grandes y a la 

aglomeración de partículas de Si3N4. Esto se observa de mejor manera en la figura 4.6b, c y d, las 

cuales muestran las micrografías tomadas mediante microscopía, de las partículas de Si3N4 tomadas 

a 5000, 10000, y 20000 aumentos, respectivamente. Como se mencionó, se observó un bajo 

porcentaje de partículas de alrededor de 1 µm, y aglomeración de partículas pequeñas que se 

observan en la curva de distribución. 

  

a) b) 
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Figura 4.6. Caracterización morfológica y de tamaño de partícula, a) curva de distribución de 

tamaño del Si3N4 (α); micrografías de los polvos de Si3N4 (α), a) 5000x, b) 10000x, c) 20000x. 

Por otro lado, en la figura 4.7a se presentan los datos estadísticos de distribución de tamaño de 

partícula de los polvos Si3N4 (α+ β), obteniendo una distribución del 70.16% de entre 0.37 a los 

0.86 µm, y del 29.84% de entre 1.2 a 2.4 µm. Mayormente la distribución se encuentra entre los 

0.4 a 0.65 µm, con un promedio de 0.802 µm y una mediana de 0.625 µm. 

Del mismo modo que sucede con el Si3N4 (α), se identificó una distribución bimodal, por la 

aglomeración de partículas y una baja distribución de partículas de alrededor de 1 µm, esto debido 

a que las partículas absorben humedad muy fácilmente, al ser estas higroscópicas. Lo anterior se 

afirma con la figura 4.7b, c y d, que muestra la caracterización mediante MEB del Si3N4 (α+ β), 

tomadas a 5000, 10000 y 20000 aumentos, respectivamente. En cuanto a la morfología, ambas 

muestras presentan las mismas características, haciendo de la diferencia más relevante, el contenido 

de β-Si3N4, presente en el Si3N4 (α+ β). 

c) d) 
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Figura 4.7. Caracterización morfológica y de tamaño de partícula, a) curva de distribución de 

tamaño del Si3N4 (α+ β); micrografías de los polvos de Si3N4 (α+ β), a) 5000x, b) 10000x, c) 

20000x. 

Ambos tipos de nitruro de silicio utilizados, en cuanto a tamaño de partícula y morfología, no 

presentan una diferencia considerable, por lo que se pueden tomar como especímenes similares. 

Tomando en cuenta la diferencia estructural, por el contenido de β-Si3N4 el cual puede ser un factor 

que influya en la oxidación pasiva del Si3N4. 

a) b) 

c) d) 
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4.2. Compactos porosos de Si3N4. 

4.2.1. Curvas de compactación de Si3N4. 

Un punto importante a resaltar, es la finalidad que tiene la oxidación del Si3N4 en el presente 

trabajo, la cual es lograr la infiltración en preformas porosas de Si3N4, de la aleación de magnesio 

AZ91E. Por lo cual, se ha establecido que se fabricarán materiales compuestos AZ91E/Si3N4 con 

alrededor del 50% en volumen, tanto de la aleación, como del refuerzo. Por lo tanto, se realizó un 

estudio de la densificación del Si3N4 en verde, a diferentes presiones de compactación. Con técnicas 

tradicionales de compactación uniaxial, se realizaron compactos de Si3N4, sin aditivos, con el fin 

de establecer las condiciones de presión adecuadas para obtener alrededor de un 50% de 

densificación. El hecho de no utilizar aditivos, también está relacionado con la oxidación del Si3N4, 

ya que aumentar el contenido de oxígeno, tiende a afectar la cinética de oxidación, dificultando el 

control de la reacción.  

En la tabla 4.3 se muestran las cargas y las presiones correspondientes, utilizadas en la fabricación 

de los compactos de Si3N4. 

Tabla 4.3. Cargas y presiones de fabricación de compactos de Si3N4. 

Carga (Ton) 0.2 0.4 0.6 0.8 1 

Presión (MPa) 64.09 128.18 192.27 256.36 320.45 

 

Para la obtención de la curva de densificación, se realizó la medición de la densidad relativa de los 

compactos en verde, debido a que su baja resistencia dificulta el uso de otras técnicas de medición 

de densidad más precisa. Por lo cual, se procedió a pesar cada una de las muestras y medir su altura 

para obtener su densidad volumétrica, aplicando la formula siguiente: 

 
v

m

v
 =  (36) 

Se realizaron 3 compactos para cada carga utilizada para sacar la desviación estándar y para realizar 

la curva, además de utilizar la densidad de la literatura del Si3N4, la cual es de 3.17 g/cm3 [3]. El 

porcentaje de densificación se obtuvo de acuerdo a la ecuación (37), utilizando la densidad del 

nitruro de silicio, y la densidad relativa medida. 
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En la figura 4.8a y b, se muestran las curvas de densificación de los polvos de nitruro de silicio en 

verde, de los tipos de polvo α y α+ β, respectivamente. Se observó en los compactos, en ambos 

casos, desde las 0.8 toneladas, la parte superior de los compactos, se desprende del compacto. A 

este fenómeno se le denomina “end-capping” y se da por la distensión de los polvos al soltar la 

carga, debida a una deformación y una carga excesiva. Otro fenómeno encontrado es la laminación, 

que ocurre cuando la carga no fue aplicada uniformemente durante el proceso de compactación 

[69]. 

  

Figura 4.8. Curvas de densificación nitruro de silicio a) Si3N4 (α). y b) Si3N4 (α+ β). 

La laminación se encontró preferencialmente a cargas altas de compactación, pero a presiones de 

64 MPa también fue detectada. Entre los factores que afectan la compactación están la fricción que 

existe entre las partículas y las paredes del dado, que la carga no se transmita uniformemente, la 

distribución de tamaños de las partículas, su dureza, la humedad del medio, incluso su fluidez 

[70,71]. En el caso de los polvos de nitruro de silicio utilizados, el factor que más influyó, es la 

dureza, ya que la compactación es un proceso que sucede por etapas, las cuales son, el reacomodo 

de partículas [70], y la deformación, para posteriormente obtener el compacto. En el caso de los 

materiales cerámicos no se presenta la etapa da la deformación, solo el reacomodo, la fractura y 

reacomodo de los fragmentos, en los espacios vacíos [72].  

a) b) 
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Por lo anterior, en cargas de compactación elevadas, por arriba de los 256 MPa, se produce el 

fenómeno de “end-capping”, debido a que las partículas son demasiado duras y no se deforman, 

solo tienden a fracturarse, pero la carga no es lo suficientemente elevada para fracturarlas, por lo 

tanto, la partícula se distiende y genera el agrietamiento. El “end-capping” comienza en la esquina 

superior de un compacto o gránulo, y se mueven hacia su centro en un ángulo de 10 a 20° con 

respecto a la superficie superior, dando como resultado una tapa circular de forma cónica con un 

ángulo incluido de 140 a 160°. Este ángulo depende de la magnitud relativa de la presión aplicada 

y de los esfuerzos residuales durante la aplicación de dicha presión [72]. 

Con base en lo anterior, se identificó que los compactos con mejor acabado, libres en su mayoría 

de laminación, y libres del fenómeno de “end-capping”, se encuentran en cargas de entre las 0.4 y 

0.6 toneladas, de 128.18 a 192.27 MPa, para los polvos de nitruro de silicio analizados. Sin 

embargo, para la disposición que se requiere de alrededor del 50% de densificación, se determinó 

la carga de 0.4 toneladas (128.18 MPa), como la adecuada para la fabricación de los compactos 

porosos de nitruro de silicio, obteniendo con esta una densificación de alrededor del 44% y 52%, 

para el Si3N4 (α) y Si3N4 (α+ β), respectivamente. 

4.3. Oxidación de Si3N4. 

De acuerdo a la literatura, la oxidación de nitruro de silicio, como oxidación pasiva se logra en 

atmósfera de aire, a partir de una presión parcial de oxígeno de 103 Pa, desde los 1000 °C [39,51], 

sin embargo, hay autores que mencionan haber logrado dicha oxidación, a temperaturas incluso 

más bajas. Huang y Col. [54], reportan un aumento del 0.8% de ganancia de masa, mediante TGA, 

en los primeros 5 minutos a temperaturas de 600 °C, en aire. Otros autores, como Werburton y Col. 

[73], estudiaron desde temperaturas de 700 °C, en aire, encontrando que el tiempo es sumamente 

prolongado. Jiménez y Col. [74], trabajaron a temperaturas de entre los 200 a los 950 °C, oxidando 

mediante plasma, obteniendo oxidación medible en la superficie del nitruro de silicio. Con base en 

lo anterior, se pretendió analizar si existe dicha oxidación por debajo de los 1000 °C, que pudiera 

formar parte de la ganancia en masa total, al utilizar temperaturas más elevadas. Con el fin de 

considerar dicha oxidación importante para el proceso de oxidación a temperaturas más elevadas, 

o descartarlo, incluso para saber si es necesario el control del calentamiento durante el tratamiento 

de oxidación. 
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En la figura 4.9a y b se muestran las curvas del análisis termogravimétrico, de las muestras de 

Si3N4 (α) y Si3N4 (α+ β), respectivamente. Se presentan el aumento en masa de ambas muestras y 

la derivada de dicha curva, para observar los cambios en la pendiente de la curva. Como se observa 

en la figura 4.9a y b, no se encontraron cambios en el aumento de masa durante el calentamiento, 

ya que los valores se encuentran en un rango sumamente bajo de entre 0.020 mg a 0.035 mg y 

0.020 mg a -0.030 mg, para el Si3N4 (α) y Si3N4 (α+β), respectivamente. 

  

Figura 4.9. Análisis termogravimétrico del nitruro de silicio con calentamiento hasta los 1000 °C 

a) Si3N4 (α) y b) Si3N4 (α+ β). 

Dichas curvas lo que muestran es que el polvo de nitruro de silicio en ambos casos, se comportó 

de manera inerte hasta los 1000 °C, incluso en la ligera pendiente de la muestra de Si3N4 (α), ya 

que esta solo representaría una ligera ganancia de masa de alrededor del 0.21%, debido a que el 

peso de la muestra fue de 16.42 mg. Sería necesario para analizarlo de manera más precisa, realizar 

la medición del área superficial de los polvos de nitruro de silicio, ya que investigadores como 

Taguchi y Col. [75], reportaron una ganancia de 0.02 mg/cm2 a 1000 °C, por 256 horas, para un 

sistema Si3N4 más 7 y 14% de Y2Si2O7. Se realizaron y obtuvieron adicionalmente patrones de 

difracción de ambas muestras Si3N4 (α) y Si3N4 (α+ β), sin embargo, no fue posible detectar nada, 

debido a que el equipo solo detectaría el SiO2, si este supera el 2% de la muestra. A pesar de no 

obtener resultados favorables, esta información muestra que, en un rango de temperatura de 25 a 

1000 °C, el nitruro de silicio, se comporta de manera inerte, lo que quiere decir también que se 

puede descartar un control en el calentamiento para llegar a dicha temperatura, debido a que esta 

a) b) 
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no influirá en el resultado final de la oxidación. Los resultados del ensayo de difracción de rayos 

X se muestra en la figura 4.10a y b, para el nitruro de silicio Si3N4 (α) y (α+ β), respectivamente. 

  

Figura 4.10. Patrón de difracción de rayos X de Si3N4 (α) y (α+β) oxidado mediante TGA hasta 

los 1000 °C. 

Por otro lado, en el análisis de tasa de ganancia de masa, tomando en cuenta los datos obtenidos de 

TGA, de la oxidación pasiva de nitruro de silicio se encontró evidencia de la formación de SiO2, 

alrededor de los 690 °C, tanto para el Si3N4 (α) y (α+ β). En el caso del Si3N4 (α), la oxidación 

representa finalmente un 0.12% de ganancia de masa, lo que corresponde a alrededor de 0.0207 

mg. Y en el caso del Si3N4 (α+ β) hasta los 1000 °C, se observó de alrededor de un 0.12%, lo que 

representa en masa 0.0223 mg. A pesar de ser un bajo porcentaje, casi imperceptible para otras 

técnicas de caracterización, la formación de SiO2, comienza desde temperaturas relativamente 

bajas. 

En ambos casos la oxidación tiene aproximadamente el mismo comportamiento, lo que significa 

que, por debajo de los 1000 °C, desde el comienzo de la oxidación, la presencia de fase β, no 

influye de manera importante en la tasa de ganancia de masa. 

Esto se observa de mejor manera en la figura 4.11 que muestra la comparativa de la tasa de ganancia 

de masa por oxidación del nitruro de silicio. En ambos casos la pendiente es bastante similar, así 

como la tendencia de los datos. Lo que representa un comportamiento similar, indiferente del 

contenido de nitruro de silicio de fase β. Se observan algunos desfases de datos a lo largo de la 

gráfica, para el caso del Si3N4 (α), esto debido a un posible error instrumental. 

a) b) 
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Figura 4.11. Comparación de la tasa de ganancia de masa del Si3N4 (α) y Si3N4 (α+β) mediante 

TGA hasta los 1000 °C. 

Al realizar el análisis mediante microscopía electrónica de barrido superficialmente como se 

observa en la figura 4.12 para el Si3N4 (α+ β), se encontraron algunas agrupaciones de partículas, 

lo cual podría deberse a la oxidación superficial formada debido al tratamiento, a pesar de este ser 

bastante bajo, ya que el análisis de EDS mostró la presencia del oxígeno en la superficie. 

Esto representa cuellos entre partículas, lo cual para la temperatura analizada se esperaría casi 

imperceptible. Sin embargo, demuestra que la oxidación está presente y cuál es el mecanismo de 

crecimiento de la capa de SiO2 dando así un panorama previo de lo que se puede lograr con la 

oxidación en un compacto poroso, como es el mecanismo de pre-sinterizado, el cual no está 

relacionado con una densificación, si no con la resistencia que logrará adquirir el compacto poroso, 

a diferencia de los polvos sin oxidación y la formación de cuellos entre partículas que 

proporcionarán canales para la infiltración del metal líquido. 
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Figura 4.12. Micrografías de los polvos de Si3N4 (α+β) oxidados hasta 1000 °C, a) 10000x, b) 

20000x. 

A pesar de que la literatura muestra que la oxidación pasiva de Si3N4, se da por arriba de los 1000 

°C [39], hay algunos autores que mencionan que esto puede suceder a temperaturas incluso más 

bajas. Autores como Jiménez y Col. [74], reporta temperaturas inferiores a los 950 °C, Warburton 

y Col. [73], reportaron oxidación desde los 700 °C, e incluso en trabajos como el de Huang y Col. 

[54], reportan temperaturas aun menores alrededor de los 600 °C. 

En las condiciones utilizadas, existe evidencia de la formación de SiO2, a temperaturas alrededor 

de los 690 °C, en baja proporción, pero cuantificable mediante termogravimetría. En cuanto al 

comportamiento cinético, de los polvos de nitruro de silicio (α+β), presenta un comportamiento 

parabólico, en el cual se observa más claramente la temperatura a la cual comienza la oxidación. 

A su vez, la temperatura y la cinética de oxidación para el Si3N4 (α), marcando también el comienzo 

de oxidación alrededor de los 690 °C. 

En la figura 4.13 se muestra la comparativa de las curvas cinéticas de ambos tipos de nitruro de 

silicio, desde los 650 a los 1000 °C. La ganancia en masa presenta un comportamiento similar, en 

el calentamiento utilizado, lo que implica que la presencia de fase β, no tiene un impacto importante 

por debajo de los 1000 °C. De manera concluyente para un tratamiento de oxidación superficial de 

nitruro de silicio la oxidación que se presenta por debajo de los 1000 °C, representa un bajo 

porcentaje de la oxidación total reportada a temperaturas más elevadas, lo que lo consideraría en 

a) b) 
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términos generales despreciable, sin embargo, su presencia demuestra que la oxidación aparece 

incluso a temperaturas más bajas. 

 

Figura 4.13. Comparación de la tasa de ganancia de masa del Si3N4 (α) y Si3N4 (α+β) mediante 

TGA hasta los 1000 °C. 

Considerando una oxidación por encima de los 1000 °C, se puede descartar necesario el cuidado 

del control de calentamiento hasta los 1000 °C. Esto debido al bajo contenido de oxidación que se 

forma debajo de esta temperatura, y trasladando el calentamiento de 7 °C/min entre los 1000 y los 

1100°C, y dejando un tiempo de permanencia suficiente para que se logre la oxidación, como lo 

reportan Yang y Col. [41], como 30 minutos. 

Se realizó el mismo procedimiento para 1100 °C, ahora calentando a 30 °C/min, con base en los 

resultados anteriores, para evaluar la ganancia de masa que es obtenida, calentando a 5 °C/min de 

1000 a 1100 °C, pero en esta ocasión solo de la muestra de Si3N4 (α). En la figura 4.14a y b se 

muestran las curvas termogravimétricas, de los polvos de nitruro de silicio (α), con respecto a la 

temperatura y al tiempo, respectivamente. Se observó que, por arriba de los 1000 °C, comienza un 

aumento en la masa detectada por el equipo, lo que representa que la partícula comienza con la 

oxidación, pero en muy baja proporción. Al graficar con respecto al tiempo, como se observa en la 

figura 4.14b, se puede ver una tendencia aún más clara, lo que quiere decir que la partícula se oxida, 

de una forma relativamente constante. 
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Figura 4.14. Análisis termogravimétrico del Si3N4 (α) con calentamiento hasta los 1100 °C, con 

respecto a) la temperatura y b) el tiempo. 

El ensayo duró alrededor de 30 minutos, y se analizó mediante difracción de rayos X, sin embargo, 

no fue detectada la formación de SiO2 (ver figura 4.15) ya que, al realizar el análisis de la oxidación 

alcanzada, esta representa una ganancia de masa de 0.061 mg, lo que representa tan solo un 0.32% 

de oxidación total.  

 

Figura 4.15. Patrón de difracción de rayos X de Si3N4 (α) oxidado hasta los 1100 °C / 30 min. 

En este caso, se observa además que la oxidación comienza incluso por debajo de los 1000 °C, 

pero se conoce de la literatura que, de utilizar 1000 °C, y permanencia en dicha temperatura, los 

a) b) 
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polvos no tenderían a oxidarse como ocurrió a 1100 °C. Un ejemplo de esto es el trabajo de Taguchi 

y Col. [75], quien obtuvo una oxidación total de 0.02 mg/cm2, a 256 horas de permanencia. 

Podemos observar en la figura 4.16 la tasa de ganancia de masa para el Si3N4 (α), como es que la 

gráfica se divide en 3 diferentes zonas, la del calentamiento hasta los 1000 °C, la zona entre los 

1000 y 1100 °C y la permanencia a 1100 °C. Un dato importante a resaltar, es que la temperatura 

a la cual comienza la oxidación pasiva de nitruro de silicio, en el presente caso concuerda con los 

resultados anteriores de aproximadamente 690 °C. La primera zona de la figura 4.16, que se 

encuentra entre los 690 a los 1000 °C, en este caso solo se registró una ganancia de masa de 

alrededor del 0.031%, esto a diferencia del caso anterior es debido a la velocidad de calentamiento, 

que aumentó de 7 °C/min a los 30 °C/min. El cambio de velocidad de calentamiento, evita que se 

oxide de manera similar, pero sigue registrándose oxidación desde los 690 °C. Por otro lado, entre 

los 1000 y 1100 °C, se registró una tasa de ganancia de masa del 0.139%. 

 

Figura 4.16. Tasa de ganancia de masa del Si3N4 (α) hasta los 1100 °C con permanencia de 30 

min. 

La oxidación lograda entre los 1000 y 1100 °C, es incluso mayor que la lograda entre los 690 a los 

1000 °C, con la misma rampa de calentamiento, pero en menor tiempo. Y a pesar de haber un 

cambio en el flujo de gas de 20 ml/min a 30 ml/min, no es apreciable un cambio. Lo que desprecia 

influencia durante la oxidación, en el cambio en el flujo del gas. 
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La tasa de ganancia de masa después de los 1100 °C, durante la permanencia, es incluso mayor que 

todo el calentamiento logrado hasta llegar a dicha temperatura, ya que representa un 0.181 %. Esto 

quiere decir que la oxidación pasiva del nitruro de silicio es mucho más dependiente de la 

temperatura, que de la velocidad de calentamiento o cambios en el flujo de gas oxígeno, durante el 

proceso. Sin embargo, la oxidación total obtenida, ronda los 0.35% lo cual no es apreciable en 

técnicas de caracterización estructural, como se mostró en la figura 4.15, en la comparativa del 

patrón de difracción con el de los polvos de Si3N4 (α), sin oxidación. 

En cuanto a la cinética de oxidación, que se muestra en la figura 4.17, se observa claramente la 

división de las 3 zonas antes mencionadas, resaltando diferente pendiente en la tendencia de los 

datos, para cada zona en particular. En los 3 casos se trata de curvas parabólicas, con tendencias 

bien definidas. Debido a las pendientes, se puede concluir que se requeriría de tiempos de 

permanencia sumamente prolongados para a una temperatura de 1100 °C para lograr una tasa de 

ganancia de masa por arriba del 4 o 5%, para poder ser observado por técnicas de caracterización 

estructural como difracción de rayos X. 

 

Figura 4.17. Cinética de oxidación del Si3N4 (α) hasta los 1100 °C con permanencia de 30 min. 

La temperatura marca una diferencia considerable en la cinética de oxidación [39,54], por lo cual 

se realizó un análisis similar a 1200 °C, con un tiempo de permanencia incluso mayor, de alrededor 

de 2 horas. En la figura 4.18a, se muestra la curva del análisis termogravimétrico de los polvos de 
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Si3N4 (α), oxidados a 1200 °C. Se observó una pendiente incluso más pronunciada por arriba de 

los 1100 °C. Esto quiere decir que la oxidación es incluso más rápida que a 1100 °C, ya que de 

acuerdo a los resultados mostrados en la figura 4.18b, ya que un aumento representativo del 0.32% 

como en el caso anterior, se presentó incluso antes de llegar a los 1200 °C, aproximadamente 

alrededor de los 1150 °C. 

  

Figura 4.18. Análisis termogravimétrico del Si3N4 (α) con calentamiento hasta los 1200 °C, con 

respecto a) la temperatura y b) el tiempo. 

Dicho cambio estaría relacionado, con la temperatura y con el flujo de oxígeno, ya que el 

experimento se realizó a 30 ml/min, a diferencia del de 1100 °C, a 20 ml/min. Debido a que el 

nitrógeno que se producía, se desplazaba por el oxígeno, teniendo aún más contacto el oxígeno con 

el Si3N4 y su superficie. En este caso, después de las dos horas de oxidación del Si3N4, se obtuvo 

alrededor de un 3.39% de oxidación. 

De acuerdo a Yang y Col. [41], a 1200 °C, por 30 minutos, toda la superficie de la partícula se 

oxida, pero de acuerdo a lo obtenido es tan solo 0.91% de oxidación, tomando en cuenta la masa 

que ya se tenía al llegar a los 1200 °C. No se detectó en el tiempo mencionado ningún cambio de 

pendiente de la curva, lo que representaría un cambio en el mecanismo de la reacción. De acuerdo 

a Hou y Col. [53], la oxidación continua hacia el centro de la partícula, lo cual también es 

comentado en el trabajo de Huang y Col. [54], lo que implicaría un cambio de pendiente en la 

curva. 

a) b) 
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Al segmentar los datos de los resultados obtenidos mediante el análisis termogravimétrico, es 

posible realizar un análisis específico para la tasa de ganancia de masa y la cinética de oxidación a 

1200 °C. En el caso del estudio de la tasa de ganancia de masa, al aumentar la temperatura hasta 

1200 °C, sin considerar pasos de velocidad de calentamiento bajo, utilizando una única velocidad 

de calentamiento de 30 °C/min, hasta llegar a los 1200 °C. En la figura 4.19 se muestra la tasa de 

ganancia de masa de la muestra de Si3N4 (α), en la que se observan solo la zona parabólica por 

debajo de los 1200°C y la mayor parte de oxidación, que se produce durante la permanencia a dicha 

temperatura. 

 

Figura 4.19. Tasa de ganancia de masa del Si3N4 (α) hasta los 1200 °C con permanencia de 2 

horas. 

A pesar de obtener una tasa de ganancia de masa en este caso, dicha oxidación no supera el 3.5 %, 

por lo que no se aprecia en su respectiva caracterización estructural, mostrada en la figura 4.20. 

Como en los casos anteriores, la oxidación es únicamente superficial y no representa un porcentaje 

en masa considerable para ser apreciado mediante técnicas estructurales como difracción de rayos 

X, a su vez, tampoco fueron detectados planos representativos de alguna transformación a nitruro 

de silicio β. 
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Figura 4.20. Patrón de difracción de rayos X de Si3N4 (α) oxidado hasta los 1200 °C / 2 horas. 

La tasa de ganancia por debajo de los 1200 °C es alrededor de 0.24%, lo que representa una 

ganancia de masa de 0.11 mg, y una tasa total para el ensayo completo del 3.24%, equivalente a 

0.717 mg. Estos datos se desglosan y se observan cambios en la oxidación, a partir de los resultados 

cinéticos en la figura 4.21. 

 

Figura 4.21. Cinética de oxidación del Si3N4 (α) hasta los 1200 °C con permanencia de 2 horas. 
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El cambio de pendiente más importante se da a partir de los 1100 °C, a pesar de que entre los 1100 

y 1200 °C, no se utilizó una velocidad de calentamiento menor, como en los casos anteriores. Esto 

se debe a que la temperatura juega un papel más importante en la cinética de oxidación. Ya que la 

tasa de oxidación correspondiente entre los 1100 a los 1200 °C, es de 0.13%, similar al obtenido 

entre 1000 a 1100 °C, del caso anterior, donde se utilizó un calentamiento de 7 °C/min. 

El comportamiento de la cinética en este caso también es parabólico, el cual se observa da comienzo 

a partir de los 1100 °C, pero disminuyendo su pendiente al alcanzar los 1200 °C. Este tipo de 

comportamiento está relacionado con la manera en la que se da la oxidación. De acuerdo a Hou y 

Col. [15], la oxidación se da de la superficie, hacia el núcleo de la partícula, infiltrando a partir de 

porosidades que va dejando la oxidación en la superficie, lo que implica para la oxidación, la 

difusión del oxígeno, a través de dichos poros. 

A diferencia de los experimentos anteriores, en este caso si se identificaron cambios apreciables en 

la caracterización morfológica realizada mediante microscopia electrónica de barrido. En la figura 

4.22 se muestran las micrografías de los polvos de Si3N4 (α) oxidados a 1200 °C por 2 horas, 

tomadas a 10000 y 20000 aumentos. Se aprecia un aumento en el tamaño de partícula a 

comparación de la muestra sin oxidar, pero en este caso se trata de agrupaciones de partículas que 

están cubiertas por la capa de SiO2, mostrando que se logra formar cuellos entre las partículas, lo 

cual hace que se agrupen y se oxiden en dichas agrupaciones. 

  

Figura 4.22. Micrografías de los polvos de Si3N4 (α) oxidados a 1200 °C por 2 horas, a) 10000x, 

b) 20000x. 

a) b) 
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Los cuellos entre las partículas también se formaron entre los grupos de partículas oxidados, esto 

se observa al realizar en análisis mediante EDS en el microscopio electrónico de barrido. Como se 

muestra en la figura 4.23, en los mapeos de oxígeno y silicio, el oxígeno se distribuye 

homogéneamente alrededor de las partículas. 

  

  

Figura 4.23. Mapeo químico de las partículas de Si3N4 (α) oxidados a 1200 °C por 2 horas, a) 

micrografía a 20000x, b) mapeo de oxígeno, c) mapeo de silicio y d) mapeo de nitrógeno. 

Esto es favorable, ya que en la etapa de oxidación de compactos porosos, esto quiere decir que es 

posible que los cuellos entre partículas le den al compacto poroso la rigidez adecuada durante la 

infiltración. La ventaja es debida a que el nitruro de silicio, es muy difícil de sinterizar, debido a 

que se requerirían presiones demasiado elevadas para lograrlo, en otros trabajos se apoyan en la 

adición de óxidos como Al2O3, MgO y Y2O3, los cuales forman una fase líquida vítrea entre las 

partículas, promoviendo su densificación [39,48]. 

a) b) 

c) d) 
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En este caso se puede considerar como un pre-sinterizado, ya que no se buscaría la densificación 

de compacto, simplemente que tenga una resistencia superior al compacto en verde, capaz de 

soportar la infiltración de la aleación, sin fracturarse o perder sus dimensiones. 

A partir de las observaciones anteriores y continuando con el análisis de oxidación de nitruro de 

silicio, se realizó un experimento para cada tipo de polvo, Si3N4 (α) y Si3N4 (α+β), calentando hasta 

los 1200 °C a 30 °C/min, durante 5 horas. Ya que se descarta el control de calentamiento, debido 

a la baja proporción de oxidación que se presenta por debajo de los 1200 °C. 

En la figura 4.24 se muestra la tasa de ganancia de masa de la muestra de Si3N4 (α), recortada hasta 

una ganancia del 0.5% para observar la oxidación que se obtiene por debajo de los 1200 °C, y 

compararla con la obtenida tras las 5 horas de permanencia, en este caso obteniendo finalmente 

una ganancia de masa de alrededor del 4.86%. Sin embargo, los resultados obtenidos de la 

caracterización estructural, no arrojan evidencia de la formación de SiO2 superficial, como se 

demuestra en la figura 4.25, en el análisis estructural (DRX), encontrándose aún por debajo del 

rango detectable por dicha técnica. 

 

Figura 4.24. Tasa de ganancia de masa del Si3N4 (α) hasta los 1200 °C con permanencia de 5 

horas. 
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Figura 4.25. Patrón de difracción de rayos x de Si3N4 (α) oxidado hasta los 1200 °C / 5 horas. 

Contrario al análisis estructural, la caracterización por microscopía (ver figura 4.26) mostró que 

las agrupaciones de partículas envueltas por el óxido, se observan de tamaño similar a las obtenidas 

en la permanencia de 2 horas, difuminándose lo que se apreciaba del interior de dichos grupos, ya 

que la oxidación comienza a ser muchísimo más profunda en este punto. En general se puede 

apreciar de ambos casos, que la oxidación total de la superficie, es completa, incluso en la oxidación 

obtenida a 2 y 5 horas. 

  

Figura 4.26. Micrografías de los polvos de Si3N4 (α) oxidados a 1200 °C por 5 horas, a) 10000x, 

b) 20000x. 

a) b) 
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En este caso, el análisis de EDS arrojó resultados similares al experimento realizado a dos horas 

de permanencia para la oxidación, por lo que podríamos omitirlo, ya que se observa una 

distribución homogénea del oxígeno en la superficie de las partículas.  

En el caso del Si3N4 (α+β), la tasa de oxidación superficial, muestra resultados similares a cuando 

solo se trata de fase α, por debajo de los 1200 °C, como se aprecia en la figura 4.27, obteniendo 

una oxidación hasta dicha temperatura de aproximadamente 0.204 %, debido a que se trata de 

algunos grados abajo, ya que en este punto el equipo baja la velocidad de calentamiento para ajustar 

la temperatura. Una vez llegando a los 1200 °C, se registra de 0.31%, lo que equivaldría a la 

oxidación de calentamiento y en el ajuste a los 1200 °C. 

 

Figura 4.27. Tasa de ganancia de masa del Si3N4 (α+β) hasta los 1200 °C con permanencia de 5 

horas. 

En el caso del Si3N4 (α+β), se obtuvo una oxidación total del 2.87%, un poco más de la mitad de 

la oxidación obtenida en el Si3N4 (α). En dicho caso como se aprecia en la figura 4.28, no se 

obtuvieron lecturas en el análisis estructural (DRX). 
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Figura 4.28. Patrón de difracción de rayos x de Si3N4 (α+β) oxidado hasta los 1200 °C / 5 horas. 

En la figura 4.29 se muestra la caracterización morfológica de los polvos de Si3N4 (α+β), oxidados 

durante 5 horas. La superficie se observa particularmente similar a cuando solo tenemos fase α, en 

el sistema, a pesar de que su cuantificación es relativamente más baja. 

  

Figura 4.29. Micrografías de los polvos de Si3N4 (α+ β) oxidados a 1200 °C por 5 horas, a) 

10000x, b) 20000x. 

Al comparar los resultados de ambos tipos de nitruro de silicio, podemos concluir que la oxidación 

por debajo de la temperatura deseada, en este caso los 1200 °C, es similar (ver figura 4.30), y el 

a) b) 
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contenido de Si3N4 β, no influye en la tasa de ganancia de masa. Esto sin tomar en cuenta la 

oxidación total obtenida, ya que los resultados cinéticos en este caso muestran otro 

comportamiento. 

 

Figura 4.30. Comparativa de la tasa de ganancia de masa del Si3N4 (α+β) y Si3N4 (α) hasta los 

1000 °C. 

En cuanto al comportamiento cinético, en la literatura no existe evidencia de que ocurra algún 

cambio en la oxidación superficial del nitruro de silicio por la diferencia estructural, ya que hasta 

ahora solo se había trabajado con bajos tiempos de oxidación para aplicaciones específicas, como 

obtener una capa superficial que facilite la fluidez de lodos de Si3N4, o promover la formación de 

otras fases como Si2N2O [39,41]. A pesar de que se ha demostrado desde hace más de 20 años, que 

la formación del Si2N2O no se da a menos de un tratamiento secundario al Si3N4, previamente 

oxidado [51]. Adicional a esto, y al ser propuesto no solo para la afinidad con las aleaciones de 

magnesio, más sin embargo incluso como proceso que promueve la rigidez de los compactos 

porosos de Si3N4, considerándolo como proceso de pre-sinterizado. En la figura 4.31 se muestran 

los resultados cinéticos de oxidación para ambos tipos de nitruro de silicio. En la figura se observa 

que la influencia que llega a tener la fase β durante el proceso de oxidación, es nula durante el 

calentamiento, como se ha venido discutiendo a lo largo del trabajo, pero esta se intensifica durante 

la permanencia, siendo mucho más evidente conforme aumenta el tiempo de permanencia. 
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Figura 4.31. Comparativa de la cinética de oxidación del Si3N4 (α+β) y Si3N4 (α) hasta los 1000 

°C. 

Esto se debe a que la fase β del Si3N4, es incluso más estable que el nitruro de silicio α [45]. Lo 

que implica que la cantidad de fase β en el sistema, reduce la velocidad de oxidación. Debido a la 

dificultad que presenta cuantificar el contenido de fase β, no se pueden realizar experimentos 

cambiando el contenido de fase β en el sistema, para observar mejor la dependencia que tiene en 

la oxidación, pero sería una muy buena propuesta para trabajos a futuro de cinética de oxidación. 

Esto debido a que en la mayoría de trabajos en la literatura tratan de manera indiferente al nitruro 

de silicio, sin importar la fase predominante en el sistema [53]. 

Como se ha observado, no existen cambios importantes en la superficie, como en el ejemplo del 

Si3N4 (α) que se logró un 4.86% de tasa de ganancia de masa, y en el caso del Si3N4 (α+β) de 

2.87%, en cuanto a morfología y como es que sucede la oxidación. 

El análisis hasta este punto, a pesar de ser concluyente, puede profundizarse aún más, cosa que no 

mencionan las revisiones más recientes [39]. Ya que, en estos casos, incluso aun no mencionan si 

hay evidencia de cambio con respecto a la fase predominante en el Si3N4, caso de estudio en el 

presente trabajo. Otro punto importante que no mencionan en la actualidad, y al ser datos que se 

han ido omitiendo con el tiempo, es posible obtener la constante de velocidad de oxidación 

parabólica, la energía de activación de la reacción de oxidación en la superficie, e incluso la 

profundidad de reacción [76,77]. Estos datos omitidos y poco estudiados en trabajos recientes y 
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revisiones. Incluso hay evidencia de estos cálculos desde los años 40´s [78,79], en oxidaciones 

realizadas a SiC. 

Para el caso de la constante de velocidad parabólica de oxidación, o en otras palabras “constante 

cinética de oxidación”, se aplica la ecuación (38) siguiente [76]: 

 2

pW k t=   (38) 

Donde W2 es la ganancia de masa, por unidad de área al cuadrado, expresada en [g2/m4], kp es la 

constante cinética de oxidación, expresada en algunos trabajos como [kg2/m4s] y t el tiempo. 

kp se obtiene de la pendiente al graficar W2 contra el tiempo, como se observa en la figura 4.31, de 

una muestra de Si3N4 prensada en caliente, oxidada en una atmósfera rica en oxígeno, a 1 atm de 

presión. 

 

Figura 4.32. Graficas linealizadas del comportamiento de oxidación parabólico de Si3N4 

prensado en caliente y oxidado a 1 atm de presión de O2 [76]. 

La constante obtenida, se aplica para obtener la energía de activación de la muestra, mediante la 

siguiente ecuación (39) de tipo Arrhenius. 

 expp

E
k A

RT

 
= − 

 
 (39) 
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Donde E es la energía de activación en función de la temperatura [kJ/mol], R es la constante de los 

gases y T la temperatura absoluta [K]. Por otro lado, para el cálculo de la profundidad de oxidación, 

se debe aplicar la ecuación (40) [77]. 

 
% ( ) 1

100 ( ) ( )

W M r
d

S M p M r 

   
=     

−    
 (40) 

Donde d es la profundidad en [cm] de la capa oxidada, %W la tasa de oxidación, S el área superficial 

del material en [cm2/g], en dicho caso de estudio para el SiC, y ρ la densidad del material. M es el 

peso molecular de (r) para el reactivo y (p) para el producto. En nuestro caso sería M(r) el peso 

molecular del Si3N4 y para M(p), el peso molecular del SiO2.  

Se realizaron las mediciones de área superficial especifica y área superficial total para los dos tipos 

de nitruro de silicio (α) y (α+β), con un peso de muestra de entre 0.778 y 0.825 g para (α) y de entre 

0.821 a 0.897 para (α+β). Los resultados promedio de área superficial se muestran en la tabla 4.4. 

Tabla 4.4. Área superficial específica y área superficial total del Si3N4. 

Material 
Área superficial específica 

(m2/g) 

Área superficial total 

(m2) 

Si3N4 (α) 12.629 10.058 

Si3N4 (α+β) 8.598 9.125 

Se tomaron en cuanta los pesos de las muestras analizadas de nitruro de silicio mediante el ensayo 

termogravimétrico a 1200 °C con un tiempo de permanencia de 5 horas, para los polvos de Si3N4 

(α) y (α+β). Dichos pesos fueron de 22.64 y 23.31 mg, lo que con respecto al área superficial 

específica de cada muestra nos dan un área de muestra de 0.2859 y 0.2004 m2, respectivamente. 

Datos utilizados en las ecuaciones (32) y (33), para la obtención de la constante cinética de 

oxidación kp y la energía de activación de la oxidación Ea. del mismo modo se utilizó el área 

superficial específica y la tasa de ganancia de masa (%) para evaluar la profundidad de oxidación 

en la partícula.  

Se analizaron y graficaron los datos de los resultados de termogravimetría, a partir de llegada la 

temperatura a los 1200 °C, y se elevó al cuadrado la ganancia de masa en [g/m2] de ganancia por 

la oxidación, posteriormente se graficaron con respecto al tiempo, para evaluar la pendiente 
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obtenida como la constante cinética de oxidación. En la figura 4.33 se observa el ajuste lineal de 

los datos del Si3N4 (α), obteniendo como resultado una constante cinética de oxidación de 9.11x10-

16 [g2/m4s] y una R de 0.9889. En la literatura es habitual encontrar la constante cinética de 

oxidación en [kg2/m4s], lo que al hacer la conversión nos da una kp de 9.11x10-16 [kg2/m4s]. 

 

Figura 4.33. Ajuste lineal del cuadrado de la ganancia de masa (W2) contra el tiempo para el 

Si3N4 (α) oxidado a 1200 °C por 5 horas. 

En este caso, el ajuste a pesar de no ser tan exacto, la R, nos permite evaluar que tan próximos nos 

encontramos a un ajuste óptimo de los datos. La constante cinética de oxidación del Si3N4 (α), entra 

en rangos comparativos con otros trabajos realizados, ya que se encuentra por debajo de muestras 

estudiadas entre los 1823 y 1923 K como en el caso del trabajo realizado por Hirai y Col. [80] que 

encontraron una constante cinética mayor, al trabajar con Si3N4 (α) fabricado mediante CVD, cuyos 

valores están entre los 5.83x10-11 y 2.22x10-10 [kg2/m4s]. Esto debido a como se ha discutido con 

anterioridad, el aumento de la temperatura aumenta la cinética de oxidación de nitruro de silicio, 

de manera exponencial. Casos similares como los de Fox y Ogbuji [81,82] donde con respecto al 

aumento de la temperatura, se logran tener ordenes de magnitud mayores en cuanto a la constante 

cinética de oxidación, de entre los 1.75x10-12 a 2.44x10-11 [kg2/m4s]. Esto se vuelve aún más 

evidente cuando comparamos con casos opuestos, como lo son trabajos como los de Butt y Col. 

[83] con constantes cinéticas entre los 5.86x10-25 a 1.71x10-22 [kg2/m4s] entre los 973 y 1173 K, o 

Franz y Col. [84] al trabajar entre los 1273 a 1533 K, obtuvieron constantes entre los 3.4x10-18 a 
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1.6x10-17 [kg2/m4s], observando el cambio que representa elevar o disminuir la temperatura en el 

proceso de oxidación. 

Esto hace ver con claridad la necesidad de estandarizar la temperatura a utilizar con respecto al 

grado de oxidación que se busque en los polvos o los compactos porosos de nitruro de silicio, ya 

que ligeros cambios con respecto a la temperatura tienden a cambiar los comportamientos cinéticos, 

más que otros factores que para este caso en particular, toman menos relevancia. El mismo 

procedimiento se realizó para el Si3N4 (α+β), cuyo ajuste lineal se muestra en la figura 4.34 de 

donde se obtuvo una constante cinética de oxidación de 6.35x10-10 [g2/m4s], y en su defecto una kp 

de 6.35x10-16 [kg2/m4s]. 

 

Figura 4.34. Ajuste lineal del cuadrado de la ganancia de masa (W2) contra el tiempo para el 

Si3N4 (α+β) oxidado a 1200 °C por 5 horas. 

Como se observa en la constante cinética de oxidación, esta se ve afectada por el contenido de fase 

β en los polvos de Si3N4 algo poco estudiado en cuanto a su constante cinética de oxidación y la 

energía de activación de la reacción. En trabajos como el de Backhaus-Ricoult y Col. [85] se 

menciona que el contenido de fase β aumenta la cinética de oxidación, en este caso se ve afectada 

y disminuye. El estudio cinético de oxidación en el caso de β, no se ha discutido con anterioridad 

con la ayuda de datos termogravimétricos o velocidades de oxidación, por lo que los dos puntos de 

vista son válidos hasta no evaluar los resultados mediante microscopía electrónica de transmisión 

(MET), ya que solo existe evidencia del mecanismo de oxidación y la diferencia entre α y β. 
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Backhaus-Ricoult y Col. [85], también nos mencionan que el contenido de β promueve una alta 

densidad de defectos en la interfase oxidada y la formación de oxinitruro de silicio Si2N2O de tipo 

sionita. Esto debido a que el mecanismo de oxidación se da por la descomposición del Si3N4 y la 

formación de SiO2 amorfa, posteriormente comienza una desvitrificación y cristalización del SiO2 

en forma de cristobalita que aumenta con el contenido de nitrógeno atrapado durante la 

descomposición del Si3N4. También menciona que la cristobalita se genera con mayor facilidad a 

temperaturas alrededor de los 1300 °C.  

En el caso del Si3N4 (α), no presenta la formación de defectos entre los granos de SiO2 cristalizados, 

y el nitrógeno atrapado es el que juega el papel más importante durante el crecimiento de grano de 

la cristobalita y en su tamaño de partícula. En términos generales la fase β promueve el crecimiento 

de grano a granos grandes, lo que promueve la formación de defectos en forma de porosidades, y 

la formación de oxinitruro de silicio, y en cuanto a la fase α, esta promueve la nucleación de nuevos 

granos, con un crecimiento lento y un tamaño de grano fino, evitando la formación de defectos y 

la formación de fases adicionales como se observa en la figura 4.35 [85]. 

  

Figura 4.35. Presentación esquemática del crecimiento de escamas controlado por difusión 

mediante difusión rápida a lo largo de las películas del límite de grano vítreo; (a) rico en fase β y 

(b) rico en fase α [85]. 

Esto se puede comparar al realizar caracterización estructural mediante microscopía electrónica de 

transmisión (MET), ya que como lo muestra Backhaus-Ricoult y Col. [85], se pueden evaluar tanto 
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el crecimiento de grano de la fase cristalina de SiO2, incluso la desvitrificación y el efecto que 

tienen la fase α y β, como se observa en una de sus gráficas, mostrada en la figura 4.36. 

 

Figura 4.36. Diferencia en el mecanismo de oxidación entre las fases (a) α y (b) β de nitruro de 

silicio mediante un esquema de la microestructura en el frente de oxidación [85]. 

Por otro lado, fue calculada la energía de activación de la oxidación del nitruro de silicio, utilizando 

la ecuación (33), tanto para el Si3N4 (α) y (α+β), obteniendo para la temperatura analizada de 1200 

°C, energías de 424.14 y 428.56 [kJ/mol], respectivamente. De manera comparativa, se muestran 

en la figura 4.37, los datos cinéticos de oxidación de nitruro de silicio, con sus respectivas 

constantes de oxidación y energías de activación. Cabe mencionar que la diferencia en las energías 

de activación se debe a que con el aumento de la fase β, en el nitruro de silicio, la energía necesaria 

para que ocurra la oxidación es mucho mayor, dato que también se ve reflejado en la cinética y en 

el porcentaje de oxidación total logrado, lo que implica un ancho de capa relativamente más bajo 

cuando hay fase β presente. 
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Figura 4.37. Comparativa de la ganancia de masa (W2) contra el tiempo para el Si3N4 (α) y (α+β) 

oxidado a 1200 °C por 5 horas. 

Se aplico además la ecuación (34) para el cálculo de la profundidad de oxidación como se menciona 

en el modelo de Guy y Col. [77], donde en la primera sección de la ecuación se utilizó la tasa de 

ganancia de masa (%), y el área superficial específica para cada tipo de nitruro de silicio. En la 

sección central de la ecuación se utilizó el peso molecular del nitruro de silicio y del dióxido de 

silicio, al ser una reacción que está relacionada con la degradación del nitruro de silicio y la 

formación del óxido, se utilizó 3 veces el peso molecular del SiO2, por cada molécula de Si3N4 para 

evitar que el resultado fuera negativo. Los resultados de la profundidad de oxidación, así como las 

constantes cinéticas se muestran en la tabla 4.5. 

Tabla 4.5. Constante de oxidación y profundidad de oxidación del Si3N4. 

Material 
Constante cinética 

(kg2/m4s) 

Profundidad de 

Oxidación (nm) 

Si3N4 (α) 9.11x10-16 4.25 

Si3N4 (α+β) 6.35x10-16 3.69 

Los resultados de cada tipo de muestra concuerdan en que es más complicado, ya que requiere 

mayor energía oxidar el Si3N4 cuando este tiene contenidos de fase β, ya que es una fase 

termodinámicamente más estable y su estructura monocristalina y libre de defectos impide que se 

logre la oxidación del mismo modo que la fase α, comprobado y distinto a lo que en otros trabajos 
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se menciona, sin realizar cálculos termogravimétricos [85]. Otros autores como Narushima y Col. 

[86] mencionan que la presencia de Si2N2O disminuyen la cinética de oxidación ya que al ser una 

fase formada entre las capas Si3N4 y SiO2 limita la difusión de oxígeno a través de la interfase, algo 

que es coherente con su formación por la presencia de la fase Si3N4 (β). 

Se pueden comparar los resultados cinéticos con otros sistemas que ya han sido estudiados, pero 

no se han realizado comparativas con respecto a la fase presente en el nitruro de silicio, ya que por 

lo general solo se considera el nitruro de silicio (α), como se puede observar en la tabla 4.6. 

Tabla 4.6. Comparativa de la constante de oxidación y energía de activación en diferentes 

sistemas estudiados de Si3N4. 

Type of 

Si3N4 

Oxidation 

Method 

Atmosphere Temperature 

(K) 

Time 

(ks) 

Kinetics| Activation 

Energy 

(kJ·mol-1) 

Ref. 

CVD (α) Furnace Wet O2 1073-1473  Parabolic 119.3 [87] 

CVD (α) Ellipsometry Dry O2 1373-1673 3.6-21.6 Parabolic 464 [88] 

CVD (α) Ellipsometry Dry O2 1273-1573 32.4 Parabolic 

9.07 x10-17 m2·s-1 

330.2 [89] 

CVD 

(amorphous) 

Thermogravimetry O2, 0.1 Mpa 1823-1923 36 Parabolic (<1923 K) 

 1823 K: 1.5 x 10-11 kg2·m-4·s-1 

 1903 K: 5.8 x 10-11 kg2·m-4·s-1 

Linear (1923 K) 

 1.6 x 10-7 kg·m-2·s-1 

460 [80] 

CVD (α) Thermogravimetry O2, Air, 0.1 

Mpa 

1823-1923 36 Parabolic 

O2 

  1823 K: 5.8 x 10-11 kg2·m-4·s-1 

  1923 K: 2.2 x 10-10 kg2·m-4·s-1 

Air 

  1823 K: 3.6 x 10-12 kg2·m-4·s-1 

390 [80] 

Powder Thermogravimetric N2-20%O2 973-1173 
 

Parabolic (Sample M-11) 

  973 K: 5.86 x 10-25 m2·s-1 

  1073 K: 2.11 x 10-23 m2·s-1 

  1173 K: 1.71 x 10-22 m2·s-1 

Parabolic (Sample SN-E10) 

  973 K: 8.29 x 10-25 m2·s-1 

  1073 K: 4.26 x 10-24 m2·s-1 

  1173 K: 3.67 x 10-23 m2·s-1 

230-260 [83] 
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Powder Thermogravimetric N2-20%O2 1273-1473 
 

Parabolic (Sample M-11) 

  1273 K: 1.14 x 10-21 m2·s-1 

  1373 K: 1.50 x 10-20 m2·s-1 

  1473 K: 2.03 x 10-19 m2·s-1 

Parabolic (Sample SN-E10) 

  1273 K: 4.16 x 10-22 m2·s-1 

  1373 K: 1.72 x 10-20 m2·s-1 

  1473 K: 4.29 x 10-19 m2·s-1 

400-540 [83] 

Powder Furnace Dry O2 1273-1533 
 

Parabolic 

  1273 K: 3.4 x 10-18 m2·s-1 

  1373 K: 6.7 x 10-18 m2·s-1 

  1473 K: 1.15 x 10-17 m2·s-1 

  1503 K: 1.4 x 10-17 m2·s-1 

  1533 K: 1.6 x 10-17 m2·s-1 

 
[84] 

Powder Furnace Dry O2 1503-1533 
 

Parabolic 

  1503 K: 1.8 x 10-19 m2·s-1 

  1533 K: 3.2 x 10-19 m2·s-1 

 
[84] 

Powder Furnace Wet O2 1273 
 

Parabolic 

  1273 K: 3.8 x 10-19 m2·s-1 

 
[84] 

Hot-Pressed Thermogravimetric Dry O2 1623-1760 
 

Parabolic 

  1623 K: 3.84 x 10-11 kg2·m-4·s-1 

  1633 K: 5.22 x 10-11 kg2·m-4·s-1 

  1666 K: 1.01 x 10-10 kg2·m-4·s-1 

  1700 K: 1.74 x 10-10 kg2·m-4·s-1 

  1731 K: 3.28 x 10-10 kg2·m-4·s-1 

  1734 K: 3.41 x 10-10 kg2·m-4·s-1 

  1752 K: 6.43 x 10-10 kg2·m-4·s-1 

  1760 K: 7.63 x 10-10 kg2·m-4·s-1 

450-980 [90] 

CVD (α) Thermogravimetric Dry O2 1473-1823 36 Parabolic 

  1473 K: 1.75 x 10-12 kg2·m-4·s-1 

  1573 K: 3.05 x 10-12 kg2·m-4·s-1 

  1673 K: 8.33 x 10-12 kg2·m-4·s-1 

  1773 K: 1.69 x 10-11 kg2·m-4·s-1 

  1823 K: 2.44 x 10-11 kg2·m-4·s-1 

186±44 [81] 

CVD (α) Thermogravimetric Dry O2 1473-1773 360 
 

363 [82] 

Hot-Pressed Volumetric 

Method 

Dry O2 1521-1731 25.2-86.4 Parabolic 

  1521 K: 1.27 x 10-10 kg2·m-4·s-1 

  1621 K: 2.32 x 10-9 kg2·m-4·s-1 

  1644 K: 1.62 x 10-9 kg2·m-4·s-1 

  1668 K: 1.07 x 10-9 kg2·m-4·s-1 

  1713 K: 1.27 x 10-9 kg2·m-4·s-1 

440 [91] 

Powder (α) Thermogravimetric Dry O2 1473 18 9.11 x 10-16 kg2·m-4·s-1 424.14 This 

work 

Powder 

(α+β) 

Thermogravimetric Dry O2 1473 18 6.35 x 10-16 kg2·m-4·s-1 428.56 This 

work 
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4.4. Oxidación de los compactos de Si3N4. 

Se oxidaron compactos de nitruro de silicio, con una densificación similar para ambos tipos de 

Si3N4, de acuerdo a los resultados de densificación mostrados en la figura 4.8, se seleccionaron 

condiciones de compactación, más específicamente compactados a 128.18 MPa. Oxidando los 

compactos durante 30 minutos a 1000, 1100, 1200 y 1300 °C. 

En este caso se utilizó la temperatura de 1300 °C, debido a que en lo reportado por Yang y Col. 

[41], la tasa de ganancia de masa por oxidación a dicha temperatura es superior al 4%, en 30 

minutos, intensificándose a más del 10% a 1400 °C en el mismo tiempo. En nuestro caso, se analizó 

para tener un análisis de la superficie gradual, con respecto a la temperatura, a bajos tiempos de 

oxidación. En la figura 4.38 se presenta la oxidación gradual con respecto a la temperatura, de la 

muestra de Si3N4 (α). Las micrografías fueron tomadas a 10,000 aumentos, ya que se observan los 

cambios más a detalle. 

  

a) b) 
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Figura 4.38. Micrografías de los polvos de Si3N4 (α) observados a 10000x, oxidados durante 30 

min a temperaturas de; a) 1000 °C, b) 1100 °C, c) 1200 °C y d) 1300 °C. 

Como se puede apreciar, existe la formación gradual de cuellos entre partículas, los cuales 

comienzan a aparecer desde los 1100 °C, entre las partículas más cercanas del compacto poroso. 

Conforme aumenta la temperatura, a 1200 °C, podemos observar que se desvanece la separación 

entre las partículas, debido a la oxidación, simulando partículas de mayor tamaño, sin embargo, 

esto solo se trata de la capa formada en la superficie de un grupo mayor de partículas. 

La porosidad remanente, por el espacio que toma la oxidación, sigue siendo interconectada, como 

en los compactos porosos inicial. Se observa una disminución en la porosidad al observar a 1300 

°C, ya que aquí las partículas pequeñas de nitruro de silicio, son casi imperceptibles, debido a la 

oxidación, simulando partículas mucho más grandes que las utilizadas para formar el compacto 

poroso. 

El comportamiento es similar al tratarse de Si3N4 (α+β), como se puede observar en la figura 4.39. 

Dando comienzo a la formación de cuellos entre partículas a partir de los 1100°C al tiempo de 

oxidación utilizado, aumentando con el aumento de la temperatura analizada, obteniendo el mayor 

grado de oxidación en la muestra oxidada a 1300 °C por 30 minutos. En el caso de la evolución, 

parece similar en los dos tipos de nitruro de silicio, sin embargo, la porosidad va disminuyendo 

conforme aumenta la temperatura. 

c) d) 
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Figura 4.39. Micrografías de los polvos de Si3N4 (α+ β) observados a 10000x, oxidados durante 

30 min a temperaturas de; a) 1000 °C, b) 1100 °C, c) 1200 °C y d) 1300 °C. 

La disminución de la porosidad, se observa más a detalle en la figura 4.40 en las micrografías 

tomadas a 20000 aumentos, en conjunto con el mapeo químico de oxígeno. Se aprecia que la 

distribución del oxígeno es homogénea, y que la porosidad sigue siendo interconectada, 

condiciones favorables para la infiltración propuesta. Los cuellos entre partículas demuestran un 

grosor adecuado, para la resistencia buscada como método de pre-sinterización. 

a) b) 

c) d) 
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Figura 4.40. Micrografía y mapeo químico de oxígeno del compacto poroso Si3N4 (α) oxidados a 

1200 °C por 30 horas, a) micrografía a 20000x, b) mapeo de oxígeno. 

Desafortunadamente, en el caso del tratamiento realizado a 1300 °C, como se muestra en la figura 

4.41, la oxidación se da mucho más rápido y el gradiente de oxidación es muy elevado [41]. En 

este caso la oxidación cubre muchísimo más superficie, lo que implica, que existan poros cerrados 

por la cinética tan elevada a dicha temperatura. Estos poros cerrados, representarán defectos 

después de la infiltración, ocasionando fallas y reduciendo las propiedades mecánicas del material 

compuesto esperado, con la aleación de magnesio. 

  

Figura 4.41. Micrografía y mapeo químico de oxígeno del compacto poroso Si3N4 (α) oxidados a 

1300 °C por 30 horas, a) micrografía a 20000x, b) mapeo de oxígeno. 

a) b) 

a) b) 
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En el caso del Si3N4 (α+β) a 1300 °C, la porosidad también se ve disminuida, dando indicios de 

porosidad cerrada al interior de la muestra, como se muestra en la figura 4.42. La oxidación gradual 

de las muestras desde los 1000 a los 1200 °C, nos indica que, en este rango de temperatura, la 

oxidación puede controlarse con el tiempo de permanencia, aumentando de manera exponencial a 

partir de los 1300 °C. 

  

Figura 4.42. Micrografía y mapeo químico de oxígeno del compacto poroso Si3N4 (α+ β) 

oxidados a 1300 °C por 30 horas, a) micrografía a 20000x, b) mapeo de oxígeno. 

El comportamiento exponencial después de los 1300 °C, concuerda con resultados de Yang y Col. 

[41], ya que además de registrar un cambio de la tasa de ganancia de masa por oxidación de 1% a 

1200 °C a 4% a 1300 °C y posteriormente a 1400 °C oxidación mayor al 10%, en el mismo periodo 

de tiempo, implica una oxidación agresiva por arriba de los 1200 °C. Lo que concluye que la 

oxidación superficial del Si3N4, hasta los 1200 °C, es controlable mediante el tiempo de 

permanencia a dicha temperatura, y al exceder la misma, la oxidación podría consumir incluso a 

permanencias mayores, el Si3N4 y transformar en SiO2, en su totalidad. 

4.5. Infiltración de la aleación AZ91E en compactos porosos de Si3N4 previamente oxidados. 

Se realizaron experimentos de infiltración preliminares a la temperatura de fusión de la aleación, 

de 650, 750 y 850 °C, para comprobar la mojabilidad y la adhesión obtenida a partir de aparente 

infiltración. Se realizaron para analizar el comportamiento de la aleación y evaluar alguna reacción 

superficial, debido a que no hay evidencia de mojado en la literatura a temperaturas bajas, mucho 

menos del sistema estudiado. 

a) b) 
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En la tabla 4.7, se muestran las condiciones de las muestras de nitruro de silicio de ambos tipos 

Si3N4 (α) y Si3N4 (α+β), infiltradas con la aleación de magnesio Mg-AZ91E. TO y Ti representan 

temperatura de oxidación y temperatura de infiltración, respectivamente. En este primer caso se 

infiltró a 650 °C, para todas las muestras analizadas. 

Tabla 4.7. Condiciones y resultados de infiltración de la aleación AZ91E a 650°C / 15 min. 

Si3N4 (α+β) 

TO (°C) 1000 1100 1200 1300 

Ti (°C) 650 650 650 650 

Observaciones No Inf. Si Inf. Si Inf. Si Inf. 

Si3N4 (α) 

TO 1000 1100 1200 1300 

Ti 650 650 650 650 

Observaciones No Inf. No Inf. Si Inf. Si Inf. 

 

El tiempo de oxidación de los compactos porosos fue de 30 minutos para todas las temperaturas, y 

el tiempo de infiltración fue de 15 minutos. A pesar de ser una temperatura muy baja para un 

proceso de infiltración espontanea, los resultados demuestran que existe evidencia de infiltración 

de la aleación a dicha temperatura, para muestras de Si3N4, con respecto al tiempo de oxidación. 

Destacando que como se observó en el estudio cinético, temperaturas por debajo de los 1200 °C, 

presentan un grado de oxidación muy bajo, incluso sin lograr una oxidación completa de la 

superficie [41]. 

En el caso de las muestras oxidadas a 1100 °C, solo en el caso del Si3N4 (α+β) se logró infiltración 

de Mg y Al en el compacto poroso, a pesar de no adherirse a la superficie, la evidencia comprueba 

que se logra la infiltración con el grado de oxidación obtenido. En el caso del Si3N4 (α+β), oxidado 

a 1100 °C, por 30 minutos e infiltrado a 650 °C, por 15 minutos, se observa a través del mapeo 

químico realizado mediante microscopía electrónica de barrido que se muestra en la figura 4.43, 

en el caso del magnesio y aluminio, ingresan al material por medio de los poros, del compacto. 
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Figura 4.43. Micrografía y mapeo químico del compacto poroso Si3N4 (α+ β) oxidados a 1100 

°C, infiltrado; a) micrografía a 1000x, b) mapeo de Si, c) mapeo de Mg y d) mapeo de Al. 

En este caso, el material de magnesio remanente, no se adhirió completamente a la superficie del 

compacto. En este caso solo fue posible observar la presencia de los elementos predominantes en 

la aleación, dentro del compacto poroso, mediante el mapeo. Cabe mencionar que la temperatura 

utilizada, solo se analizará como temperatura preliminar, ya que a esta temperatura la aleación no 

es completamente líquida, e incluso la infiltración puede darse por la formación de líquido a partir 

del precipitado Mg17Al12, que tiene una temperatura de fusión menor que la aleación, de alrededor 

de los 460°C. 

En el caso del Si3N4 (α+β), oxidado a 1200 °C, la infiltración es mucho más clara, la cual se observa 

en la figura 4.44, donde el mapeo muestra la evidencia de la presencia del magnesio y el aluminio 

dentro del compacto poroso. 

a) b) 

c) d) 

Si3N4 

AZ91E 
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Figura 4.44. Micrografía y mapeo químico del compacto poroso Si3N4 (α+ β) oxidados a 1200 

°C, infiltrado; a) micrografía a 1000x, b) mapeo de Si, c) mapeo de Mg y d) mapeo de Al. 

En la figura 4.45, del compacto poroso oxidado a 1300 °C, sucede lo mismo, se identifican 

claramente la presencia de Mg y Al, en el compacto poroso. Para todos los casos, la infiltración se 

logró con un espesor de aproximadamente 70 μm. Estos datos son preliminares y no son 

concluyentes en cuanto a profundidad de infiltración o si el mojado se dio a partir de la aleación o 

solo los elementos presentes en el precipitado Mg17Al12. 

a) b) 

c) d) 

AZ91E 

Si3N4 
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Figura 4.45. Micrografía y mapeo químico del compacto poroso Si3N4 (α+ β) oxidados a 1300 

°C, infiltrado; a) micrografía a 1000x, b) mapeo de Si, c) mapeo de Mg y d) mapeo de Al. 

El Si3N4 (α), oxidado a 1200 y 1300 °C, se muestran en la figura 4.46 y 4.47, respectivamente. En 

ambos casos se observó el mismo comportamiento que en el Si3N4 (α+β), con respecto a el avance 

de la aleación a través de los compactos porosos. Aspectos adicionales a mencionar, están en 

relación a precipitación de una fase rica en Al, cerca de la superficie de contacto de la aleación con 

el Si3N4. Esto también se observó en algunas en otras temperaturas de oxidación. 

a) b) 

c) d) 

AZ91E 

Si3N4 
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Figura 4.46. Micrografía y mapeo químico del compacto poroso Si3N4 (α) oxidados a 1200 °C, 

infiltrado; a) micrografía a 1000x, b) mapeo de Si, c) mapeo de Mg y d) mapeo de Al. 

Este comportamiento, es probable que se deba al empobrecimiento de Mg a partir de lo que infiltra 

dentro de los compactos. Sin embargo, no es de suma relevancia ya que la temperatura utilizada, 

no es una temperatura adecuada, debido a que se encuentra en la línea líquidus del diagrama de 

equilibrio de la aleación. 

Otro comportamiento peculiar, se identificó en la muestra oxidada a 1300 °C del Si3N4 (α) (ver 

figura 4.47). Se observa que, en el límite de infiltración del magnesio, el compacto poroso presenta 

agrietamiento, esto se atribuye a la diferencia en el coeficiente de expansión térmica, ya que 

influyen tanto el que tiene la aleación, como el del magnesio puro, en el caso de que solo magnesio 

y aluminio infiltren por separado, y el cambio con respecto a la superficie oxidada del nitruro de 

silicio. 

a) b) 

c) d) 

AZ91E 

Si3N4 
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Figura 4.47. Micrografía y mapeo químico del compacto poroso Si3N4 (α) oxidados a 1300 °C, 

infiltrado; a) micrografía a 1000x, b) mapeo de Si, c) mapeo de Mg y d) mapeo de Al. 

Sin embargo, de realizarse experimentos similares, para observar si estos fenómenos se siguen 

presentando, dichos resultados serian irrelevantes debido a la temperatura utilizada. En sistemas 

como AlN, la infiltración de la aleación AZ91E se ha logrado alrededor de los 900 °C [31], lo que 

nos dice que tenemos un amplio rango de temperaturas para evaluar la profundidad de oxidación y 

si se logra la infiltración completa de la aleación en el Si3N4. Ya que a la temperatura a la que 

comienza la fusión de la aleación, se presenta infiltración en el compacto, evidencia no presentada 

en la literatura hasta el momento. En conclusión, de los resultados de infiltración a 650 °C por 15 

min, se encontró la presencia de Mg y Al, para los compactos infiltrados evidencia que el mojado 

aumentó con la oxidación superficial del nitruro de silicio, lo que nos sugiere que, al aumentar la 

temperatura, se logrará una infiltración completa de la aleación dentro del compacto poroso. 

a) b) 

c) d) 

AZ91E 

Si3N4 
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A partir de estos resultados, se estandarizó la temperatura de oxidación a 1200 °C, debido a la baja, 

incluso nula infiltración de la aleación AZ91E, para ambos tipos de nitruro de silicio utilizado a 

bajas temperaturas. Y descartando temperaturas por arriba de los 1200 °C, debido al agrietamiento 

formado después de la oxidación, y tomando en cuenta la dificultad de control de la cinética de 

oxidación en el compacto poroso. Otro punto importante a resaltar es que, al utilizar la temperatura 

de 1300 °C, es posible lograr la cristalinidad del SiO2 lo que propicia la formación de microgrietas 

a causa de la cristalización del SiO2 amorfo, lo que puede ser evitado con un control de temperatura 

adecuado alrededor de los 1200 °C. Otro factor que propicia la formación de microgrietas y poros, 

es la degradación total del nitruro de silicio y su respectiva formación de SiO y N2 en forma de gas, 

aunque ya se ha demostrado que la transición entre oxidación pasiva a activa es relativamente 

imposible, a menos que disminuya a sobremanera el oxígeno presente en el sistema [39,86,92]. 

Se realizaron infiltraciones en ambos tipos de nitruro de silicio a temperaturas de 750, 800 y 850 

°C, durante 15 minutos. En la figura 4.48 se muestran las micrografías realizadas a 5000, 10000 y 

20000 aumentos en la zona infiltrada a 750 °C para el Si3N4 (α), mostrando una infiltración 

únicamente en las capas superficiales del nitruro de silicio, con una distribución homogénea ya que 

la aleación moja y envuelve a las partículas de nitruro de silicio. A su vez, se detectó un tipo de 

solidificación detectado anteriormente en los resultados de infiltración a 650 °C. Cabe destacar que 

la infiltración dejó a raíz de la temperatura, un remanente de magnesio y una ceniza en la parte 

superior de la muestra, después de la infiltración. 

  

a) b) 
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Figura 4.48. Micrografías de los compuestos infiltrados a 750 °C de la aleación AZ91E en Si3N4 

(α) oxidados a 1200 °C por 30 minutos, a), y b) 5000x, c) 10000x, d) 20000x. 

En la figura 4.48a se muestra la capa más superficial del nitruro de silicio, pero en contraste con la 

4.48b que es unas micras más a profundidad del compacto poroso, permanece la presencia de 

magnesio y aluminio, pero se detectan zonas sin infiltración. El patrón de solidificación 

identificado está relacionado con el magnesio, ya que en los mapeos que se muestran en las figuras 

4.49 y 4.50 de la infiltración a 750 °C. Los mapeos en el caso de la figura 4.49 en la capa superficial 

del nitruro de silicio infiltrado y en el caso de la figura 4.50 es a unas micras de la infiltración, ya 

que no se logró una infiltración completa de la aleación AZ91E en el compacto poroso. 

  

c) d) 

a) b) 
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Figura 4.49. Micrografías y mapeos de los compuestos infiltrados a 750 °C de la aleación 

AZ91E en Si3N4 (α) oxidados a 1200 °C por 30 minutos, a) 20000x, b) mapeo de silicio, c) 

mapeo de magnesio, d) mapeo de aluminio. 

  

  
Figura 4.50. Micrografías y mapeos de los compuestos infiltrados a 750 °C de la aleación 

AZ91E en Si3N4 (α) oxidados a 1200 °C por 30 minutos, a) 10000x, b) mapeo de silicio, c) 

mapeo de magnesio, d) mapeo de aluminio. 

c) d) 

a) b) 

c) d) 
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En el caso del Si3N4 (α) infiltrado a 800 °C con la aleación AZ91E, tampoco fue posible una 

infiltración completa, pero el remanente de aleación desaparece a dicha temperatura, lo que indica 

que a partir de los 800 °C la aleación se vuelve casi completamente liquida. A pesar de esto, la 

distribución no deja de ser homogénea en la zona infiltrada, lo que da indicios positivos de la 

mojabilidad lograda entre la aleación y el nitruro de silicio, disminuyendo gradualmente conforme 

avanza a través del compacto poroso. Las micrografías obtenidas de la infiltración a 800 °C se 

muestran en la figura 4.51 tomadas a 5000 y 10000 aumentos. El modo de solidificación se presenta 

homogéneo y desaparece la formación de estructuras reticulares como a los 750 °C. 

  

  

Figura 4.51. Micrografías de los compuestos infiltrados a 800 °C de la aleación AZ91E en Si3N4 

(α) oxidados a 1200 °C por 30 minutos, a), y b) 5000x, c) y d) 10000x. 

En las figuras 4.52 y 4.53 se muestran las comparativas de la capa superficial y unas micras de 

profundidad, destacando que conforme aumenta la distancia, se va reduciendo el contenido de 

a) b) 

c) d) 
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aleación en el compacto poroso y quedan más al descubierto las partículas de nitruro de silicio 

oxidadas, obteniendo además un aprovechamiento de la aleación mayor, no obstante al no observar 

una infiltración completa el remanente de magnesio, se ve afectado ya que éste se evapora y escapa 

a través del tubo al durante el proceso de infiltración. La causa de esto es que en cierta profundidad 

del compacto de nitruro de silicio es posible que haya zonas con bajo contenido de oxidación, 

limitando el avance de la aleación a través de los poros. Otra probable causa es que la aleación 

comience a solidificar, la cual es poco probable por la temperatura de fusión de la aleación. 

  

  

Figura 4.52. Micrografías y mapeos de los compuestos infiltrados a 800 °C de la aleación 

AZ91E en Si3N4 (α) oxidados a 1200 °C por 30 minutos, a) 5000x, b) mapeo de silicio, c) mapeo 

de magnesio, d) mapeo de aluminio. 

a) b) 

c) d) 
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Figura 4.53. Micrografías y mapeos de los compuestos infiltrados a 800 °C de la aleación 

AZ91E en Si3N4 (α) oxidados a 1200 °C por 30 minutos, a) 10000x, b) mapeo de silicio, c) 

mapeo de magnesio, d) mapeo de aluminio. 

En el caso de la infiltración realizada a 850 °C en el Si3N4 (α) oxidados a 1200 °C por 30 minutos, 

se observaron distribuciones similares de la aleación a través del compacto poroso, con la 

desventaja que en este caso la profundidad de oxidación se vio limitada y no se encontró aleación 

remanente, lo que implica que esta temperatura el magnesio comienza a evaporarse además del 

resto de elementos como el zinc, debido a que conforme está infiltrando se va evaporando. En la 

figura 4.54 se muestran las micrografías tomadas a 5000 y 10000 aumentos.  

a) b) 

c) d) 
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Figura 4.54. Micrografías de los compuestos infiltrados a 850 °C de la aleación AZ91E en Si3N4 

(α) oxidados a 1200 °C por 30 minutos, a) 5000x y b) 10000x. 

En los mapeos elementales realizados, los cuales se muestran en la figura 4.55, se aprecia que la 

distribución de magnesio y aluminio sigue siendo homogénea, del mismo modo que en las 

temperaturas anteriormente analizadas, con una solidificación homogénea. Indicando que la 

mojabilidad entre la aleación y el nitruro de silicio, promoviendo la infiltración espontánea. Sin 

embargo, la profundidad de oxidación sigue permaneciendo incompleta, lo que se atribuye a otros 

factores como la obstrucción de la tortuosidad y porosidad cerrada en el interior del compacto. 

  

a) b) 

a) b) 
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Figura 4.55. Micrografías y mapeos de los compuestos infiltrados a 850 °C de la aleación 

AZ91E en Si3N4 (α) oxidados a 1200 °C por 30 minutos, a) 10000x, b) mapeo de silicio, c) 

mapeo de magnesio, d) mapeo de aluminio. 

Para el presente caso del Si3N4 (α), desde los 650 °C hasta los 850 °C, se logró la infiltración y 

afinidad entre la aleación de magnesio AZ91E y el Si3N4 (α) previamente oxidado. Sin embargo, 

en todos los casos no fue posible lograr una infiltración completa, pero se destaca la temperatura 

de 800 °C como la temperatura con mejor comportamiento, ya que para los casos de 650 y 750 °C 

se observa un remanente de aleación que no logró ser fundida. Por el caso contrario a los 850 °C 

la profundidad de infiltración disminuyo en unas cuantas micras, esto debido a que a dicha 

temperatura la aleación es más propensa a evaporarse, e incluso a dicha temperatura el contenido 

de zinc puede verse afectado, debido a su temperatura de evaporación. 

Se realizó el mismo tipo de análisis para las 3 temperaturas, pero en el caso del Si3N4 (α+β), en la 

figura 4.56 se muestran micrografías tomadas a 5000 y 10000 aumentos para el compacto poroso 

oxidado infiltrado a 750 °C. La infiltración fue exitosa, sin embargo, no se logró una infiltración 

completa y se encontraron remanencias de magnesio después de la infiltración, caso que concuerda 

con el Si3N4 (α) realizado a la misma temperatura. En las capas superficiales la aleación se 

distribuye homogéneamente y logra envolver a las partículas de nitruro de silicio. La temperatura 

juega un papel importante también en el caso de la infiltración, sin embargo, por debajo de los 800 

°C, la aleación no logra una fusión completa. La limitada infiltración entre los 650 y 750 °C incluso 

denota la buena mojabilidad en el sistema, ya que son temperaturas muy bajas comparadas con las 

reportadas en la literatura, que comienzan en los 900 °C [31]. 

c) d) 
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Figura 4.56. Micrografías de los compuestos infiltrados a 750 °C de la aleación AZ91E en Si3N4 

(α+β) oxidados a 1200 °C por 30 minutos, a) 5000x y b) 10000x. 

En la figura 4.57 se muestran los mapeos químicos que comprueban la presencia del magnesio y 

aluminio al infiltrar en el compacto poroso de nitruro de silicio oxidado. No obstante, no es una 

temperatura que se deba considerar para posteriores análisis de infiltración, a menos que se lograra 

una fusión completa de la aleación durante el tiempo de infiltración. Otra de las limitantes que ha 

evitado que las aleaciones de magnesio se posicionen como prospectos para la fabricación de partes 

estructurales en la industria automotriz y aeroespacial es el costo de fabricación, ya que tienden a 

ser incluso más caras que las aleaciones de aluminio. En una de las revisiones más actuales, Burd 

y Col. [93], comparan aleaciones de aluminio con los aceros utilizados actualmente, una de sus 

mayores desventajas son los costos de producción. 

  

a) b) 

a) b) 
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Figura 4.57. Micrografías y mapeos de los compuestos infiltrados a 750 °C de la aleación 

AZ91E en Si3N4 (α+β) oxidados a 1200 °C por 30 minutos, a) 10000x, b) mapeo de silicio, c) 

mapeo de magnesio, d) mapeo de aluminio. 

En el caso den Si3N4 (α+β) oxidados a 1200 °C por 30 minutos e infiltrado a 800 °C, no se logró 

una infiltración completa de la aleación, pero no se encontraron remanencias de la aleación sin 

fundir. La distribución de la aleación en las capas superficiales de los compactos porosos de nitruro 

de silicio es homogénea como se observa en la figura 4.58a, con un decremento hacia el centro de 

la muestra (ver figura 4.58b), encontrando además el centro de la muestra sin interacción con la 

aleación. 

  

Figura 4.58. Micrografías de los compuestos infiltrados a 800 °C de la aleación AZ91E en Si3N4 

(α+β) oxidados a 1200 °C por 30 minutos, a) 5000x y b) 10000x. 

c) d) 

a) b) 
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En la figura 4.59 se muestran los mapeos químicos de los elementos presentes y se corrobora la 

presencia de magnesio y aluminio como en los casos anteriores. 

  

  

Figura 4.59. Micrografías y mapeos de los compuestos infiltrados a 800 °C de la aleación 

AZ91E en Si3N4 (α+β) oxidados a 1200 °C por 30 minutos, a) 5000x, b) mapeo de silicio, c) 

mapeo de magnesio, d) mapeo de aluminio. 

En el caso de la infiltración realizada a 850 °C, los resultados son similares a los obtenidos a 800 

°C, con la observación de que se detectó arrastre de partículas de nitruro de silicio por la aleación 

AZ91E, como se observa en la figura 4.60. Dicha temperatura se considera una temperatura muy 

alta, debido a la posibilidad que existe de evaporación en mayor proporción que lo observado a 800 

°C. En el caso del arrastre, se debe a dos factores, el primero es la capa tan delgada de oxidación 

lograda con 30 minutos de oxidación y como segundo factor se encuentra la temperatura, ya que 

esto no fue observado a temperaturas más bajas. Incluso durante la preparación de la muestra es 

a) b) 

c) d) 
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fácil apreciar el desprendimiento material en la muestra, debido a que pierden rigidez los cuellos 

formados por la oxidación por el empuje de la aleación. 

  

Figura 4.60. Micrografías de los compuestos infiltrados a 850 °C de la aleación AZ91E en Si3N4 

(α+β) oxidados a 1200 °C por 30 minutos, a) 5000x y b) 10000x. 

En la figura 4.61 se muestra el mapeo químico obtenido a 1000 aumentos, de silicio, magnesio y 

aluminio, donde se aprecia el avance de la aleación a través de los poros del compacto de nitruro 

de silicio. También se encontró que el avance de magnesio fue diferente al de aluminio, el magnesio 

penetrando más a profundidad en comparación con el aluminio. En el caso del Si3N4 (α+β) la 

temperatura de 850 °C propicia la evaporación de zinc, y promueve el arrastre de partículas, lo que 

es perjudicial a la integridad del material compuesto final y a las propiedades mecánicas buscadas, 

en este caso como para el Si3N4 (α), la temperatura óptima de infiltración se encuentra en los 800 

°C. Para todas muestras estudiadas, la infiltración se logró únicamente en las capas superficiales, 

lo que nos dice que la afinidad buscada entre la aleación de magnesio AZ91E y en Si3N4 es lograda 

desde temperaturas de 650 °C. 

a) b) 
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Figura 4.61. Micrografías y mapeos de los compuestos infiltrados a 850 °C de la aleación 

AZ91E en Si3N4 (α+β) oxidados a 1200 °C por 30 minutos, a) 5000x, b) mapeo de silicio, c) 

mapeo de magnesio, d) mapeo de aluminio. 

El remanente de magnesio encontrado en temperaturas bajas fue caracterizado estructural y 

morfológicamente. La caracterización estructural se muestra en la figura 4.62 donde los picos 

detectados están completamente vinculados al oxido de magnesio MgO periclasa, identificado con 

la tarjeta 00-045-0946. La oxidación de magnesio no debería de ocurrir ya que el proceso de 

infiltración se realizó bajo atmósfera controlada de argón de alta pureza. Evidenciando dos factores 

que logran que esto suceda, por un lado, se encuentra que sea gracias a impurezas dentro del gas 

de argón, a pesar de ser mínimo su contenido y, por otro lado, el contenido de oxígeno en la capa 

superficial oxidada del nitruro de silicio. La pureza del argón es importante durante la infiltración. 

a) b) 

c) d) 
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Figura 4.62. Patrón de difracción de rayos x del remanente de infiltración. 

En cuanto a la caracterización morfológica y mapeos químicos realizados al remanente de 

infiltración, se muestra en la figura 4.63. En los mapeos se identificó que no solo se encuentra 

conformado por oxido de magnesio MgO, además se encontró aleación remanente que no logró ser 

fundida. Adicional a esto, el tipo de solidificación encontrado a temperaturas bajas concuerda con 

la aleación sin fundir, la cual formo esta estructura reticular, la cual como se observa en los mapeos, 

está conformada principalmente de aluminio, con su respectiva pasivación como Al2O3. 

  

a) b) 
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Figura 4.63. Micrografías y mapeos del remanente de infiltración, a) 20000x, b) mapeo de 

aluminio, c) mapeo de magnesio, d) mapeo de oxígeno. 

En conclusión, se encontró que, a todas las temperaturas infiltradas, existe la evidencia de 

infiltración desde los 650 °C, proceso que no sería posible sin la oxidación pasiva del nitruro de 

silicio, como se ha estudiado anteriormente [56–58]. Por otro lado, se identificó que temperaturas 

superiores a los 850 °C, la aleación es propensa a evaporación, principalmente del elemento zinc, 

además de encontrar defectos importantes, como el arrastre de la aleación, que afectarán las 

propiedades mecánicas del material compuesto final. Obteniendo finalmente que la los 800 °C, se 

logra una infiltración homogénea de la aleación AZ91E, por lo menos en las capas superficiales 

del compacto poroso además de ser una temperatura relativamente baja para procesos de 

infiltración, ya que por lo general se utiliza de 900 °C en adelante [31].  

Una de las revisiones más recientes de materiales compuestos matriz magnesio, solo incluye 

procesos de fabricación como lo son el “squezee casting”, “stir casting” y metalurgia de polvos, ya 

que el proceso de infiltración espontanea no ha sido explotado a profundidad por las limitaciones 

de mojado que presenta, solo en algunos sistemas es posible esto, como en el caso del nitruro de 

aluminio [31,94]. Por lo que algún procedimiento novedoso en estos sistemas como lo es la 

infiltración espontanea para la producción de materiales compuestos ligeros base magnesio, son 

una apuesta fuerte en los últimos años.  

Procesos como “squezee casting” tiene desventajas como es el excesivo control de la presión, para 

evitar el flujo turbulento del magnesio, que incluso puede generar atrapamiento de gas y oxidación 

del magnesio. En el caso del “stir casting” se tiene la dificultad de obtener una distribución 

c) d) 
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homogénea del refuerzo en la matriz, la posible segregación de las partículas y gases e inclusiones 

indeseadas, pueden quedar atrapadas durante el proceso. Y la principal limitante de usar metalurgia 

de polvos es que se necesita la aleación en polvo, que en ocasiones es incluso más cara que la 

aleación en colada y solidificada en lingote [94]. Esto sin tomar en cuenta la limitada accesibilidad 

a la aleación debido a las normas actuales que denominan las aleaciones de magnesio en polvo 

como material sometido a regulación [95]. 

La baja profundidad de infiltración obtenida, se relacionó con un bajo contenido de oxidación en 

zonas centrales en los compactos porosos oxidados durante 30 minutos. No obstante, se comprobó 

que la capa de SiO2 superficial beneficia el mojado de la aleación AZ91E, comprobando la afinidad 

con el magnesio encontrada en la literatura [62–64]. Por tal motivo se prepararon muestras para 

ensayos adicionales y reevaluar el avance de oxidación al aumentar el tiempo de permanencia y 

por ende la tasa de oxidación final. 

4.6. Reoxidación pasiva del nitruro de silicio. 

Se evaluó la reoxidación de compactos de nitruro de silicio con el fin de identificar el cambio en 

tortuosidad y profundidad de oxidación de los compactos obtenidos para obtener una infiltración 

completa y fabricación de los compuestos AZ91E/Si3N4. Se prepararon compactos porosos con un 

diámetro de 9.98 mm, y una altura estimada de 3 mm. Con estas dimensiones, se tiene que el peso 

en masa de nitruro de silicio necesario para obtener un promedio de 50 % de densificación de los 

compactos porosos es necesario 0.3724 g de nitruro de silicio y 0.215 g de aleación. Como datos 

iniciales a resaltar en el presente análisis se tiene los porcentajes de pérdida de peso al realizar la 

compactación y la ganancia de masa obtenida después de la oxidación a 1200 °C durante 30 

minutos, mostrados en la tabla 4.8. La infiltración en los casos de oxidación a 1200 °C por 30 min, 

para el caso del Si3N4 (α) y Si3N4 (α+β) fue de alrededor del 11.14 al 15.17 % y del 10.42 al 11.28 

%, en porcentaje en peso, respectivamente. 
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Tabla 4.8. Peso de las muestras en polvo, después de la compactación y posterior a la oxidación 

de Si3N4 oxidados a 1200 °C por 30 min. 

(α
) 

Polvo (g) Compactación (g) Perdida (g) % Oxidado (g) Ganancia (g) % 

0.3841 0.3734 0.0107 2.78 0.3995 0.0261 0.93 

0.3843 0.3747 0.0096 2.49 0.3991 0.0244 0.97 

0.3845 0.3725 0.012 3.12 0.4001 0.0276 0.88 

0.3846 0.3738 0.0108 2.80 0.4005 0.0267 0.95 

0.3841 0.3732 0.0109 2.83 0.4007 0.0275 0.96 

 Polvo (g) Compactación (g) Perdida (g) % Oxidado (g) Ganancia (g) % 

(α
+
β
) 

0.3841 0.3659 0.0182 4.73 0.3741 0.0082 0.17 

0.3841 0.3682 0.0159 4.13 0.3776 0.0094 0.22 

0.3841 0.3691 0.015 3.90 0.3788 0.0097 0.24 

0.3845 0.3603 0.0242 6.29 0.3662 0.0059 0.09 

0.3847 0.3672 0.0175 4.54 0.376 0.0088 0.19 

Posteriormente se realizó el análisis de oxidación a 1200 °C, pero con diferentes tiempos de 

oxidación, 1 y 2 horas, re-oxidación de compactos (oxi. 30 min) por 1 hora, 2 horas. Para evaluar 

el avance de oxidación en cuanto a profundidad que se puede lograr con los tiempos mencionados 

y propiciar el aumento de la profundidad de infiltración de la aleación AZ91E. Se reajustó la 

presión de compactación para ambos tipos de nitruro de silicio, ya que debido al cambio de 

dimensiones de los compactos porosos, a la presión utilizada de 128 MPa, se detectó la formación 

del “end-capping” después de la oxidación [72]. El ajuste quedo para el Si3N4 (α) y Si3N4 (α+β), 

de 101 y 88 MPa, respectivamente. Lo que al pasarlo a toneladas de prensado da como resultado 

cargas de 0.8 y 0.7 toneladas, respectivamente. 

Los datos de ganancia de masa en porcentaje de los 12 compactos por cada tipo de muestra de 

nitruro de silicio, se tabularon y se muestran en la tabla 4.9. Los resultados muestran que el aumento 

en el tiempo de oxidación, la ganancia masa en porcentaje, aumenta con el tiempo, caso que no se 

aprecia en gran medida en los resultados de re-oxidación ya que la ganancia de masa con respecto 

a un compacto previamente oxidado es baja. En cuanto a los porcentajes obtenidos, se comprueba 

lo discutido con anterioridad, que el Si3N4 (α+β) logra una oxidación menor en comparación con 

el Si3N4 (α), lo que comprueba que el contenido de β disminuye la cinética de oxidación y por ende 

el porcentaje de oxidación superficial. 
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Tabla 4.9. Peso de las muestras en polvo, después de la compactación, la posterior oxidación y 

re-oxidación de Si3N4 oxidados a diferentes tiempos. 

 Polvo (g) Compactación (g) Perdida (g) % Oxidado (g) Ganancia (g) % Tiempo (h) 
(α
) 

0.384 0.3738 0.0102 2.65 0.4039 0.0301 8.05 

1 
0.3847 0.3742 0.0105 2.72 0.4007 0.0265 7.08 

0.3843 0.3732 0.0111 2.88 0.4058 0.0326 8.73 

0.3846 0.3742 0.0104 2.70 0.4052 0.031 8.28 

0.3847 0.3739 0.0108 2.80 0.4059 0.032 8.55 

2 
0.3844 0.374 0.0104 2.70 0.4043 0.0303 8.10 

0.3846 0.3725 0.0121 3.14 0.4125 0.04 10.73 

0.3847 0.3728 0.0119 3.09 0.4144 0.0416 11.15 

Oxi. 30 min 
(re-oxidación) 

0.4005   0.4173 0.0168 4.19 
1 

0.4007   0.4171 0.0164 4.09 

0.4047   0.4238 0.0191 4.71 
2 

0.4046   0.4286 0.024 5.93 

 Polvo (g) Compactación (g) Perdida (g) % Oxidado (g) Ganancia (g) % Tiempo (h) 

(α
+
β
) 

0.3848 0.3648 0.02 5.19 Muestra dañada 

1 
0.3847 0.3674 0.0173 4.49 0.3852 0.0178 4.84 

0.3843 0.3672 0.0171 4.44 0.3873 0.0201 5.47 

0.3845 0.3707 0.0138 3.58 0.3902 0.0195 5.26 

0.3845 0.3675 0.017 4.42 0.3856 0.0181 4.92 

2 
0.3842 0.3689 0.0153 3.98 0.3873 0.0184 4.98 

0.3856 0.3691 0.0165 4.27 0.392 0.0229 6.20 

0.3849 0.368 0.0169 4.39 0.3901 0.0221 6.01 

Oxi. 30 min 
(re-oxidación) 

0.3662   0.3779 0.0117 3.19 
1 

0.376   0.3897 0.0137 3.64 

0.3933   0.4023 0.009 2.28 
2 

0.3905   0.4043 0.0138 3.53 

En las muestras oxidadas por una y dos horas de oxidación, las primeras dos muestras de cada caso 

se colocaron en el horno de forma vertical y las consiguientes dos muestras se colocaron 

horizontalmente, para evaluar si el área de ingreso del oxígeno tiende a afectar la entrada del gas. 

Resultando que en las muestras colocadas horizontalmente se logró una mayor tasa de ganancia de 

masa, debido a que las caras laterales del compacto poroso, al ser las que se encuentran en contacto 

con las caras del dado de compactación, son zonas de mayor densificación, disminuyendo la tasa 

de ganancia de masa y la penetración de oxígeno. 

Posteriormente se caracterizaron las muestras mediante microscopía electrónica de barrido, con el 

fin de evaluar la oxidación a lo largo de las muestras oxidadas. Se descartaron los mapeos químicos 
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en este caso, ya que la morfología de los cuellos entre partículas es suficiente para evaluar el avance 

de la oxidación. Las muestras de Si3N4 (α), oxidadas a 1200 °C con las siguientes condiciones de 

tiempo: 30 minutos, 1 hora, re-oxidación 1 hora y oxidado por 2 horas, se muestran en las figuras 

4.65, 4.66, 4.67 y 4.68, respectivamente. En la figura 4.64 se muestra un esquema de la 

caracterización realizada a los compactos porosos oxidados y re-oxidados, para evaluar la 

profundidad alcanzada por el frente de oxidación. Para las figuras desde la 4.65 a la 4.74. En las 

figuras los incisos a) y f) representan la superficie y el centro, respectivamente, observados a 10,000 

aumentos. Y los incisos b), c), d) y e) son micrografías tomadas a 2,000 aumentos desde la 

superficie al centro. 

 

Figura 4.64. Caracterización del gradiente de oxidación mediante microscopía electrónica de 

barrido a los compactos porosos oxidados y re-oxidados. 

En todos los casos la oxidación interna es relativamente baja, muy diferente a las primeras capas 

de profundidad, con la respectiva formación de cuellos en las primeras capas y un avance 

progresivo y disminuyendo conforme avanza el frente de oxidación. Los resultados obtenidos están 

relacionados con el oxígeno que no es capaz de llegar a las zonas centrales de los compactos 

porosos. Destacando dos fenómenos a destacar del proceso de oxidación de compactos, el control 

del flujo del oxígeno y la densificación de las capas superficiales de los compactos. 

Es importante destacar que el proceso de infiltración espontánea es un proceso de bajo costo, 

debido a que se puede llevar a cabo en una amplia variedad de hornos, capaz de alcanzar los 1200 

°C y mantener la temperatura, además de no requerir aditamentos adicionales para el flujo del gas. 

Si se busca un aumento en el flujo del gas, esto incrementaría los costos de oxidación pasiva e 

incluso la atmosfera podría llegar a sobre saturarse y promover un aumento en la cinética de 

oxidación superficial, resultando en una mayor densificación superficial, llevando a un resultado 

similar, con una nula oxidación en el centro de los compactos, y limitando la entrada de oxígeno. 
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Figura 4.65. Micrografías de los compactos oxidados de Si3N4 (α) a 1200 °C por 30 minutos, en 

orden progresivo de profundidad; a) y f) 10000x superficie y centro, respectivamente; b) - e) 

2000x, de la superficie al centro. 

   

   

Figura 4.66. Micrografías de los compactos oxidados de Si3N4 (α) a 1200 °C por 1 hora, en 

orden progresivo de profundidad; a) y f) 10000x superficie y centro, respectivamente; b) - e) 

2000x, de la superficie al centro. 

a) b) c) 

d) e) f) 

a) b) c) 

d) e) f) 
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Figura 4.67. Micrografías de los compactos re-oxidados de Si3N4 (α) a 1200 °C por 1 hora, en 

orden progresivo de profundidad; a) y f) 10000x superficie y centro, respectivamente; b) - e) 

2000x, de la superficie al centro. 

   

   

Figura 4.68. Micrografías de los compactos oxidados de Si3N4 (α) a 1200 °C por 2 hora, en 

orden progresivo de profundidad; a) y f) 10000x superficie y centro, respectivamente; b) - e) 

2000x, de la superficie al centro. 

f) 

f) 

a) 

a) 

b) 

b) 

c) 

c) 

d) 

d) 

e) 

e) 
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La baja oxidación en las zonas centrales de las muestras nos confirma que hay un nulo avance del 

oxígeno en dichas zonas, que como se observa en las imágenes, la porosidad se va reduciendo en 

las capas superficiales conforme aumenta el tiempo de oxidación para todos los casos. Por otro 

lado, en los perfiles obtenidos de re-oxidación, el avance es menor, incluso disminuyendo la 

profundidad de la de oxidación y cerrando la porosidad superficial en las caras de la muestra. Otra 

desventaja de la re-oxidación es que al estar presentes ambas capas el Si3N4 y el SiO2, es posible 

que se esté promoviendo la formación de oxinitruro de silicio, ya que el aumento de la temperatura 

y el contacto de ambas capas promueven su formación de acuerdo a otros autores [41]. 

En el caso del Si3N4 (α+β), resultados que se muestran con la siguiente distribución: 30 minutos, 1 

hora, re-oxidación 1 hora, 2 horas y re-oxidación 2 horas, se muestran en las figuras 4.69, 4.70, 

4.71, 4.72 y 4.73, respectivamente. A bajos tiempos de oxidación la porosidad no se ve afectada en 

las capas superficiales, pero como en el caso anterior, la oxidación no llega a las zonas centrales 

de las muestras. Además, también se observó que al aumentar el tiempo de oxidación la porosidad 

en capas superficiales disminuye en mayor proporción que lo observado en las muestras de Si3N4 

(α), esto tiene que ver con la densificación de la capa de SiO2 superficial.  

   

   

Figura 4.69. Micrografías de los compactos oxidados de Si3N4 (α+β) a 1200 °C por 30 min, en 

orden progresivo de profundidad; a) y f) 10000x superficie y centro, respectivamente; b) - e) 

2000x, de la superficie al centro. 

f) 

a) b) c) 

d) e) 
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Figura 4.70. Micrografías de los compactos oxidados de Si3N4 (α+β) a 1200 °C por 1 hora, en 

orden progresivo de profundidad; a) y f) 10000x superficie y centro, respectivamente; b) - e) 

2000x, de la superficie al centro. 

   

   

Figura 4.71. Micrografías de los compactos re-oxidados de Si3N4 (α+β) a 1200 °C por 1 hora, en 

orden progresivo de profundidad; a) y f) 10000x superficie y centro, respectivamente; b) - e) 

2000x, de la superficie al centro. 

f) 

f) 

a) 

a) 

b) 

b) 

c) 

c) 

d) 

d) 

e) 

e) 
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Figura 4.72. Micrografías de los compactos oxidados de Si3N4 (α+β) a 1200 °C por 2 horas, en 

orden progresivo de profundidad; a) y f) 10000x superficie y centro, respectivamente; b) - e) 

2000x, de la superficie al centro. 

   

   

Figura 4.73. Micrografías de los compactos re-oxidados de Si3N4 (α+β) a 1200 °C por 2 horas, 

en orden progresivo de profundidad; a) y f) 10000x superficie y centro, respectivamente; b) - e) 

2000x, de la superficie al centro. 

f) 

f) 

a) 

a) 

b) 

b) 

c) 

c) 

d) 

d) 

e) 

e) 
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De acuerdo a lo observado, las zonas centrales del Si3N4 (α+β), no son alcanzadas por el frente de 

oxidación, en este caso también se debe a la disminución de la porosidad superficial atribuido a la 

permanencia prolongada de oxidación. La tortuosidad del compacto poroso depende del tamaño de 

partícula, y el avance del oxígeno depende de la tortuosidad del compacto poroso. Lo que indica 

que, a mayor tamaño de partícula, mayor el diámetro de los poros y mayor es el avance del frente 

de oxidación. En el caso del Si3N4 (α+β), el tamaño de partícula se encuentra entre los 400 a 600 

nm, lo que limita el avance del oxígeno al aumentar el volumen de SiO2, limitando la profundidad 

de oxidación. 

4.7. Infiltración de compactos de Si3N4 y evaluación de la re-oxidación. 

Se realizaron infiltraciones para evaluar la profundidad de infiltración de la aleación para todos los 

casos discutidos anteriormente, y correlacionarlos con respecto a la profundidad de infiltración. 

Las micrografías tomadas mediante microscopía óptica para el Si3N4 (α), se muestran en la figura 

4.74. Como se observa en las figuras, conforme aumenta el tiempo de oxidación la penetración de 

la aleación aumenta en el caso de 30 minutos y 1 hora de oxidación. Al aumentar el tiempo a dos 

horas de oxidación la penetración disminuye, esto debido a que el elevado tiempo durante la 

oxidación cierra porosidades que limitan el avance del frente de infiltración. En el caso de los 

sistemas re-oxidados, la distancia de infiltración aumenta con el aumento del tiempo de oxidación, 

no obstante, la formación de defectos es evidente, como lo son grietas y degradación de las caras 

superficiales de los compactos porosos, perdiendo la morfología inicial, incluso obteniendo 

remanentes no infiltrados de la aleación, debido al porosidad cerrada dentro de los compactos. 

  

a) b) 
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Figura 4.74. Micrografías a 5x de los compactos oxidados de Si3N4 (α) a 1200 °C infiltrados a 

800 °C, en diferentes condiciones de oxidación, a) 30 min, b) 1 h, c) 1 h de re-oxidación, d) 2 h y 

e) 2 h de re-oxidación. 

En cuanto al Si3N4 (α+β), que se muestran en la figura 4.75 el comportamiento no es similar, ya 

que no hay un aumento evidente en cuanto a profundidad de infiltración. Incluso la infiltración en 

el caso de la muestra oxidada durante 30 minutos, es mucho más homogénea, que en resto de casos 

analizados. La formación de agrietamientos es evidente en los compactos re-oxidados y en el caso 

del tiempo de oxidación de 2 horas, lo que implica una distribución heterogénea de la aleación 

dentro del compacto de Si3N4. La oxidación prolongada del compacto debilita su estructura y 

promueve la fractura. Durante la infiltración, la aleación de magnesio desplaza partículas de Si3N4 

y propaga las grietas. Lo que implica que para el caso del Si3N4 (α+β), un tiempo de oxidación de 

30 minutos es suficiente para oxidad superficialmente las partículas y no promover la porosidad 

cerrada que limita el avance de la aleación. 

c) d) 

e) 
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Figura 4.75. Micrografías a 5x de los compactos oxidados de Si3N4 (α+β) a 1200 °C infiltrados a 

800 °C, en diferentes condiciones de oxidación, a) 30 min, b) 1 h, c) 1 h de re-oxidación, d) 2 h y 

e) 2 h de re-oxidación. 

a) b) 

c) d) 

e) 
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La infiltración para todos los casos analizados, no fue completa debido a la baja o nula oxidación 

lograda en las capas internas del material. Por lo que es necesaria la formación de canales de 

infiltración mediante otras técnicas, debido a la porosidad formada a raíz del tamaño de partícula 

utilizado que está entre los 400 y 600 nanómetros. Se ha observado en los diferentes experimentos 

realizados, de oxidación prolongada y re-oxidación a 1 y 2 horas de permanencia, el aumento del 

tiempo de permanencia de la oxidación pasiva a elevadas temperaturas y la re-oxidación de un 

compacto poroso de Si3N4, no aumenta la profundidad de oxidación en los compacto poroso. Como 

fue observado de las figuras 4.65 a la 4.75. Para todos los casos, el aumento en el tiempo de 

oxidación, solo densifica las capas superficiales de los compactos porosos limitando la oxidación 

pasiva en la zona central de los compactos. 

En conclusión, durante la oxidación pasiva de compactos porosos de nitruro de silicio, el oxígeno 

no penetra al centro de las muestras, a pesar de ser compactos de 9.98 mm de diámetro y una altura 

estimada de 3 mm con 30 minutos de permanencia a 1200 °C. Al aumentar el tiempo de 

permanencia en las primeras micras del compacto se promueve la densificación y el agrietamiento 

por los cambios estructurales del SiO2 amorfo a SiO2 cristalino. A pesar de la formación de cuellos 

durante la oxidación pasiva, el oxígeno es incapaz de llegar a las zonas centrales de las muestras, 

una posterior oxidación promueve la transformación de SiO2 amorfo a α-SiO2 cuarzo y alrededor 

de los 870 °C una segunda transformación a α-SiO2 tridimita, lo que representa un cambio de 

densidad de 2.533 g/cm3 a 2.228 g/cm3 [54]. Lo que fragiliza los compactos porosos y limita la 

infiltración, promoviendo el agrietamiento de cuellos entre partículas y el arrastre de refuerzo por 

el metal líquido durante la infiltración.  

Es imperativo lograr una oxidación completa de las partículas, para promover el mojado entre el 

refuerzo y la aleación, así como asegurar que el Mg no entre en contacto con el N y evitar la 

formación de fases espinela MgAl2O4. Tales condiciones puedes mejorarse teniendo un tamaño de 

poro mayor, al utilizar elementos que formen canales de infiltración como sales o con la 

modificación del tamaño de partícula. A su vez es importante señalar que los resultados de 

oxidación pasiva de los polvos, obtenidos del estudio cinético de oxidación nos demuestran que en 

polvo las partículas son completamente oxidadas superficialmente con tan solo 30 minutos a 1200 

°C. Lo que representa una ruta viable para la fabricación de compactos, con las partículas 

previamente oxidadas y así evitar procesos de recristalización y asegurar una infiltración completa. 
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4.8. Oxidación pasiva previa a la compactación y aumento del tamaño de poro. 

La primera alternativa propuesta fue un cambio en el orden de los pasos para la fabricación de los 

compuestos AZ91E/Si3N4, en el cual el proceso de oxidación se realizó previo a la compactación 

de los polvos de Si3N4. Lo que implica la oxidación pasiva de las partículas, antes del compactado. 

Con esto se asegura de que todas las partículas del compacto poroso se encuentren oxidadas 

superficialmente, previo a la fabricación del compacto poroso. Y, por otro lado, formar una 

estructura porosa con la adición de sales de bicarbonato de amonio (NH4HCO3). 

Se evaluó el grado de infiltración obtenido, mediante gravedad y capilaridad, con el fin de evaluar 

la mojabilidad y la viabilidad del proceso de infiltración espontanea, de acuerdo a la mejora del 

mojado obtenida por la oxidación pasiva del Si3N4. Uno de los experimentos consta de la oxidación 

pasiva de nitruro de silicio (α) y (α+β) a 1200 °C durante 30 minutos en atmosfera de aire. 

Posteriormente se realiza la compactación a 88 MPa, de acuerdo a los resultados previamente 

obtenidos de densificación. Y finalmente se realizó la infiltración espontánea, con el arreglo de los 

materiales mostrados en la figura 4.76 realizado por gravedad y capilaridad, respectivamente. 

 

Figura 4.76. Disposición y acomodo de los materiales para el proceso de infiltración espontánea; 

a) gravedad y b) capilaridad. 

Por otro lado, se propuso la utilización de sales de bicarbonato de amonio (NH4HCO3) capaces de 

degradarse a temperaturas bajas, premezclados con los polvos oxidados de Si3N4 antes de la 

compactación, que formen canales que sean utilizados después como porosidad interconectada para 

el proceso de infiltración espontánea. Se han utilizado sales de bicarbonato de amonio (NH4HCO3) 

en trabajos realizados en el grupo de trabajo, para la formación de porosidades en preformas 

porosas. Las sales tienen una densidad de 1.586 g/cm3, un punto de fusión de alrededor de los 41.9 

°C y se volatiliza alrededor de los 60 °C. El proceso de mezclado de las sales de bicarbonato de 

amonio (NH4HCO3) se llevó a cabo posterior a la oxidación de los polvos de Si3N4 en una 

proporción de 15% en peso, que proporciona un 8% en volumen adicional al compacto poroso. 

a) b) 
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Finalmente, una infiltración a 800 °C durante 15 minutos, para su respectiva caracterización. 

Dichos canales promoverán el avance de la aleación de magnesio AZ91E, en las preformas porosas 

de Si3N4. 

En la figura 4.77 y 4.79 se muestran las micrografías y análisis químico de los compuestos 

infiltrados, a los que se les adicionaron sales para promover la formación de porosidad 

interconectada. Estos compuestos fueron infiltrados por capilaridad, que evidencia el aumento de 

la mojabilidad entre la aleación de magnesio AZ91E y el Si3N4 oxidado. En la figura 4.77 se 

muestran las micrografías de los compuestos infiltrados, mostrando una infiltración completa del 

compuesto por capilaridad. Esto se refiere a que el metal liquido recorrió completamente el 

compacto poroso desde la parte inferior del compacto, hasta la superficie, debido a la mojabilidad 

lograda por la oxidación pasiva del nitruro de silicio, además del cambio en los pasos del proceso 

de infiltración.  

Shi y Col [64], reportaron que el ángulo de contacto entre el SiO2 y el Mg es de 56° a temperaturas 

de 700°C, y con el aumento de la temperatura a 800° el ángulo disminuye por debajo de los 30°C, 

inclusive puede llegar a valores menores a 10°. En el caso de las aleaciones de magnesio, como es 

el caso de la aleación AZ91E, dicho ángulo tiende a variar por el contenido de aluminio y zinc de 

la aleación. Sin embargo, la mojabilidad aumentó con respecto a las partículas de Si3N4 sin oxidar. 

Shi y Col [64], además encontraron que el contacto entre el SiO2 y el Mg tiente a formar MgO que 

deja libre Si, el cual entra en solución con el metal líquido, propiciando la formación de Mg2Si. Sin 

embargo, la solubilidad del Si en Mg presenta una solubilidad máxima de 5.7% atómico a 800 °C 

[64,96]. Las reacciones se muestran en las ecuaciones (41) y (42). 

    22 ( ) 2 ( )Mg SiO s MgO s Si+  +  (41) 

     22 ( )Mg Si Mg Si s+   (42) 
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Figura 4.77. Micrografías de los compuestos infiltrados por capilaridad a 800°C de la aleación 

AZ91E en Si3N4 (α) oxidado y mezclados con sales de bicarbonato de amonio; a) y b) 5000x, c) 

10000x, d) 180x. 

No obstante, la interacción entre el Mg, Si y O es capaz de promover la formación de óxidos más 

complejos. En la figura 4.78 se muestra el diagrama de fase del sistema Mg-Si-O a 25 °C. Yuan y 

Col [97], reportan que adicional al oxido MgO2 existe la posibilidad de formarse óxidos más 

complejos como: Mg2SiO4 y MgSiO3 cuando interacciona el magnesio con el SiO2.  

a) b) 

c) d) 
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Figura 4.78. Diagrama de fase del sistema Mg-Si-O a temperatura ambiente [97]. 

Por otro lado, en la figura 4.77d se observó en gran medida porosidad residual, dejada por la 

degradación de las sales de bicarbonato de amonio a elevadas temperaturas. Durante la infiltración 

de la aleación de magnesio, las cavidades dejadas por el bicarbonato de amonio, no fueron llenadas 

por completo por la aleación, debido al modo de infiltración por capilaridad. No obstante, la 

infiltración fue exitosa donde la porosidad solo estaba formada por las partículas compactadas y 

no había presencia de las sales de bicarbonato de amonio. Otro punto negativo del mezclado con 

las sales de bicarbonato de amonio, es que el mezclado mecánico no garantiza una distribución 

homogénea de las sales (NH4HCO3). Algunas otras rutas de mezclado fueron descartadas, como la 

roto evaporación, debido a que el mezclado debe realizarse a temperaturas a las cuales se volatiliza 

el alcohol o el medio de mezclado, a la cual el (NH4HCO3) también se volatiliza. Por otra parte, la 

distribución de la aleación en las zonas donde no había sales de (NH4HCO3), caracterizada 

mediante EDS (espectroscopía de energía dispersiva), muestran una distribución homogénea del 

magnesio y aluminio de la aleación en el compuesto fabricado, como se muestra en la figura 4.79. 
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Figura 4.79. Micrografías y mapeos químicos de los compuestos infiltrados por capilaridad a 

800°C de la aleación AZ91E en Si3N4 (α) oxidado y mezclados con sales de bicarbonato de 

amonio, a) 5000x, b) Mg, c) Al, d) Si. 

La caracterización de la infiltración por capilaridad sin la adición de sales de bicarbonato de amonio 

se muestra en la figura 4.80. La infiltración del compacto poroso de Si3N4 fue completa, a diferencia 

de la muestra donde se utilizaron las sales, esto debido a que la infiltración se llevó a cabo 

únicamente en la porosidad formada por la compactación y la tortuosidad es lo suficientemente 

angosta para que el metal llenara por completo las cavidades del compacto poroso. Sin embargo, 

la probeta sufrió agrietamiento y presentó defectos macroscópicos debido a la relajación de 

esfuerzos de compactación durante la etapa de infiltración. Este tipo de agrietamientos se generan 

al no realizar un proceso de sinterizado o pre-sinterizado de los polvos posterior al compactado.  

No obstante, estos defectos pueden ser suprimidos al modificar ahora las condiciones de infiltración 

o adicionando una etapa de pre-sinterizado a la fabricación del material compuesto AZ91E/Si3N4, 

a) b) 

c) d) 
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debido a que hasta la fecha había sido posible la fabricación exitosa del material propuesto. Con 

estos resultados se puede indicar que la fabricación del compuesto AZ91E/Si3N4 con alto contenido 

de refuerzo, es posible fabricarlo mediante las condiciones propuestas. 

  

  

Figura 4.80. Micrografías de los compuestos infiltrados por capilaridad a 800°C de la aleación 

AZ91E en Si3N4 (α) oxidado; a) y b) 5000x, c) yd) 2000x. 

La distribución elemental de la aleación, caracterizada mediante EDS se muestra en la figura 4.81. 

Tanto el magnesio como el aluminio se encuentran distribuidos homogéneamente a través del 

compuesto fabricado. Algunos mapeos muestran oxido de aluminio en algunas zonas, esto debido 

a que la formación de Al2O3 la cual es posible por el aluminio de la aleación y el oxígeno que se 

encuentra en la capa pasiva de SiO2 de las partículas de Si3N4. Sin embargo, no es posible detectarlo 

mediante técnicas como DRX, debido al porcentaje en peso de dicho oxido, solo mediante técnicas 

estructurales como microscopía electrónica de transmisión puede observarse, pero no cuantificarse. 

a) b) 

c) d) 
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Figura 4.81. Micrografías y mapeos químicos de los compuestos infiltrados por capilaridad a 

800°C de la aleación AZ91E en Si3N4 (α) oxidado; a) 5000x, b) Mg, c) Al, d) O. 

Se realizaron experimentos en condiciones similares, con sales de (NH4HCO3) al 15% en peso y 

sin sales. Pero en este caso la infiltración se realizó por gravedad, como se mostró en la figura 

4.76a. Para el caso de los compactos porosos de Si3N4 con 15% en peso de (NH4HCO3), la 

caracterización se muestra en las figuras 4.82 y 4.83. En la figura 4.82 se muestran las micrografías 

tomadas a 2000 aumentos, para evidenciar la distribución de la aleación a través del compacto 

poroso de Si3N4. Como en el caso anterior de infiltración por capilaridad, la infiltración fue 

completada con éxito, al llenar por completo las cavidades donde no se encuentran las sales 

presentes. Sin embargo, las zonas donde las sales se distribuyeron, la aleación no alcanzo a llenar 

las porosidades por completo, esto debido a que, a pesar de tener un excedente de aleación para la 

infiltración, el metal atravesó el compacto e incluso infiltro en el sustrato soporte del experimento. 

a) b) 

c) d) 
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Figura 4.82. Micrografías de los compuestos infiltrados por gravedad a 800°C de la aleación 

AZ91E en Si3N4 (α) oxidado y mezclados con sales de bicarbonato de amonio; a), b), y c) 2000x, 

d) 180x. 

Como se observó, en las zonas donde no hay evidencia de la presencia de las sales de bicarbonato 

de amonio, la infiltración fue completa y la distribución elemental de magnesio y aluminio es 

homogénea como se muestra en la figura 4.83. Esto hace evidente que la implementación de sales 

cuando hay mojado no es necesaria debido a que, sin excedentes de aleación, las cavidades del 

compacto poroso no son llenadas completamente. Además, en el presente caso de estudio, el 

tamaño de partícula de las sales de bicarbonato de amonio, con respecto al nitruro de silicio presenta 

una diferencia de 200:1. Las sales de bicarbonato de amonio fueron consideradas antes de realizar 

cambios en las etapas de fabricación del material compuesto, por lo que al ver una mejora en la 

infiltración del material compuesto y con base en los resultados obtenidos, serán retiradas del 

proceso de fabricación. 

a) b) 

c) d) 
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Figura 4.83. Micrografías y mapeos químicos de los compuestos infiltrados por gravedad a 

800°C de la aleación AZ91E en Si3N4 (α) oxidado y mezclados con sales de bicarbonato de 

amonio; a) 5000x, b) Mg, c) Al, d) Si. 

En el caso de los polvos de nitruro de silicio oxidados y compactados sin el bicarbonato de amonio, 

infiltrados por gravedad a 800 °C, la infiltración por gravedad fue completa y la aleación AZ91E 

llenó todas las cavidades del compacto poroso. Las micrografías tomadas a 5000 y 10000 aumentos 

se muestran en la figura 4.84. La muestra presentó agrietamiento y defectos macroscópicos, como 

en el caso de la infiltrada por capilaridad, no obstante, la infiltración es completa, con una 

distribución homogénea del Al y Mg de la aleación a través del compuesto (ver figura 4.85). La 

mojabilidad entre la aleación AZ91E y en Si3N4 mejoró considerablemente con la pasivación de la 

superficie de las partículas, lo que implica una disminución en el ángulo de contacto AZ91E/SiO2. 

a) b) 

c) d) 
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Figura 4.84. Micrografías de los compuestos infiltrados por gravedad a 800°C de la aleación 

AZ91E en Si3N4 (α) oxidado; a), b) y c) 5000x, d) 10000x. 

  

a) b) 

c) d) 

a) b) 
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Figura 4.85. Micrografías y mapeos químicos de los compuestos infiltrados por gravedad a 

800°C de la aleación AZ91E en Si3N4 (α) oxidado; a) 10000x, b) Mg, c) Al, d) Si. 

Los experimentos realizados evidenciaron que la oxidación pasiva del nitruro de silicio previa a la 

compactación de las partículas promueve la infiltración completa y la fabricación de materiales 

compuestos AZ91E/Si3N4. La oxidación pasiva posterior a la compactación y consolidación del 

compacto poroso, promueve la densificación y la nula oxidación del nitruro de silicio presente en 

el centro de los compactos. La implementación de las sales de bicarbonato de amonio para la 

formación de porosidad artificial, fue una propuesta confiable para el proceso de fabricación en el 

cual la oxidación pasiva se realizaba posterior al compactado. Sin embargo, los defectos y la 

porosidad remanente debida a la relación de aspecto entre las sales y el Si3N4, descartan su uso en 

el proceso de fabricación.  

La porosidad remanente no es solo debido a la relación de aspecto entre material de refuerzo y las 

sales de bicarbonato de amonio. Incluso el mecanismo por el cual se produce la porosidad 

remanente limitaría el tamaño de partícula que se puede utilizar en los sistemas reforzados con 

Si3N4 y SiC oxidados. El ángulo de contacto entre el Mg/SiO2 es de 56° a 700°C y menor a 30° por 

arriba de los 800°C y puede llegar a ser menor a 10° [64]. Las mediciones del ángulo de contacto 

serían necesarias para determinar si la aleación AZ91E presenta un fenómeno de super mojabilidad 

con el SiO2 amorfo de la capa oxidada del Si3N4. Este fenómeno se ha observado en la aleación 

AZ91E al ser reforzada con partículas de Ti, ya que el Ti presenta super mojabilidad ante el 

magnesio, con un ángulo de contacto con el magnesio líquido mejor a 10°. Incluso bajo ciertas 

condiciones es inmiscible sin interfaces frágiles y presenta una gran adhesión [98]. 

c) d) 
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En conclusión, el proceso de infiltración espontánea para la fabricación del compuesto 

AZ91E/Si3N4 fue exitosa al realizar la oxidación pasiva a 1200 °C durante 30 minutos, previo a la 

compactación a 88 MPa y la infiltración realizada a 800 °C. Condiciones favorables e incluso sin 

precedentes para el caso de la temperatura de infiltración, ya que los pocos sistemas capaces de 

infiltrar aleaciones de magnesio, la temperatura de infiltración se encuentra alrededor de los 900 

°C, como en el caso del compuesto AZ91E/AlN [31].  

Los repetidos intentos por fabricar un material compuesto AZ91E/Si3N4 con alto contenido de 

refuerzo realizados por Wang y Col [56–58], limitaron la investigación de dicho sistema a un 

contenido menor al 3% mediante técnicas como “stir casting” por los últimos años [59–61]. Los 

resultados obtenidos en el presente trabajo marcan un precedente en la fabricación de materiales 

compuestos matriz magnesio, reforzados con nitruro de silicio, esto debido a que la oxidación 

pasiva del Si3N4 promueve el mojado con la aleación AZ91E y en teoría con otros sistemas de 

aleación base magnesio. Adicional a esto, materiales como el SiC (carburo de silicio) capaz de 

oxidarse pasivamente en condiciones similares al Si3N4, representan un prospecto económico y una 

propuesta atractiva como material de refuerzo para aleaciones de magnesio. Los resultados 

obtenidos confirman que es posible promover un aumento en el contenido de refuerzo por técnicas 

como “stir casting” al utilizar la oxidación pasiva, y la implementación de la técnica de infiltración 

espontánea, la cuan no ha sido considerada en las últimas décadas para los materiales compuestos 

matriz magnesio [94,99–101]. 

4.9. Fabricación del compuesto AZ91E/Si3N4. 

Se realizó la fabricación del material compuesto AZ91E/Si3N4 con dimensiones mayores, para la 

evaluación de la dureza y resistencia al desgaste. Las dimensiones de la barra/rectángulo fueron 

64.95 mm x 9.95 mm x 10 mm de largo, ancho y altura, respectivamente. Fueron utilizados 10.75g 

de polvos de nitruro de silicio oxidados a 1200 °C por 30 minutos. La compactación se realizó a 

88 MPa de presión, lo que representa 5.8 toneladas para las dimensiones de la cara de 

compactación. La aleación necesaria para la infiltración es de alrededor de 5.913g, sin embargo, se 

utilizó 3 veces el material necesario, alrededor de 17.73g, para contar con un remanente y obtener 

una infiltración completa.  
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La compactación se realizó en una prensa Truper con capacidad de 20 toneladas, sin resultados 

favorables para la fabricación del compacto de Si3N4 oxidado. Las partículas obstruyeron el avance 

del punzón, lo que afecto la integridad del dado. Los daños del dado son irreparables, por lo que se 

cambió el dado de fabricación. La muestra rescatada fue infiltrada y caracterizada mediante 

microscopía electrónica de barrido. Se encontraron zonas integras del compacto, pero solo útiles 

para su caracterización morfológica, no para la caracterización mecánica. La figura 4.86 muestra 

las micrografías tomadas a 5000 y 10000 aumentos. La infiltración para el caso de la barra fue 

completa, pero denotando agrietamientos y defectos macroscópicos. 

   

   

Figura 4.86. Micrografías de la barra del compuesto infiltrado por gravedad a 800°C de la 

aleación AZ91E en Si3N4 (α) oxidado; a), b) y c) 5000x, d), e) y f) 10000x. 

En la figura 4.87 se muestra una zona donde se aprecia el corte de una partícula de nitruro de silicio, 

y como es envuelta por la aleación AZ91E rica en Mg y Al. Demostrando que las partículas de 

Si3N4 oxidadas tienen una buena afinidad con la aleación y se encuentran embebidas en la aleación. 

Adicionalmente, se detectaron zonas del compacto que se desplazan con la aplicación de un 

mínimo esfuerzo, debido a la falta de pre-sinterizado.  

a) b) c) 

d) e) f) 
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Figura 4.87. Micrografías y mapeos químicos de la barra del compuesto infiltrado por gravedad 

a 800°C de la aleación AZ91E en Si3N4 (α) oxidado; a) 10000x, b) Mg, c) Al, d) Si. 

Los resultados y las grietas formadas en la barra y las muestras analizadas en la sección anterior, 

evidencian la falta de sinterizado o pre-sinterizado. El agrietamiento tiene un ángulo característico 

de una relajación de esfuerzos de 45° debido a la infiltración. La sinterización es de suma 

importancia ya que los compactos en verde, no poseen la rigidez suficiente para soportar los 

esfuerzos que aplica el metal liquido al ingresar por las cavidades de los compactos. 

4.9.1. Pre-sinterización de compactos porosos de Si3N4 oxidados. 

Se propuso un proceso de pre-sinterizado, con el fin de eliminar el agrietamiento por relajación de 

esfuerzos de compactación durante la infiltración. El proceso de pre-sinterizado se realiza para 

proporcionar rigidez al compacto poroso cerámico. En el caso del Si3N4 oxidado, como se observó 

en etapas preliminares de oxidación, promueve la formación de cuellos entre partículas, 

proporcionando rigidez al compacto poroso. Al estar las partículas completamente oxidadas 

a) b) 

c) d) 
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superficialmente, es necesario un estricto control de temperatura y tiempo debido a la cinética de 

oxidación que presenta el Si3N4. De los resultados obtenidos por termogravimetría y la 

densificación de la capa oxidada. Con base en los resultados de la oxidación realizada a 1100 °C 

por 30 minutos (ver figura 4.17). La oxidación pasiva obtenida a dicha temperatura es de alrededor 

de 0.04 mg. Tomando en cuenta la cinética a 1100 °C, es una temperatura favorable para la 

formación de cuellos e incremento de la rigidez del compacto poroso, sin afectar el contenido ya 

presente de SiO2 superficial y evitando su cristalización. El proceso de pre-sinterizado se llevó a 

cabo a 1100 °C por un tiempo de 40 minutos. 

Por otro lado, el proceso de pre-sinterizado proporciona la rigidez suficiente al compacto poroso 

en verde, suficiente para medir la densidad y porosidad del compacto mediante el método de 

Arquímedes, de acuerdo a la norma ASTM C20-00. Los resultados obtenidos de las mediciones de 

masa de los compactos secos (D), impregnados (S) y saturados (W), se muestran en la tabla 4.10. 

Tabla 4.10. Peso de los compactos secos (D), impregnados (S) y saturados (W). 

Espécimen MASA 

(g) 

Estándar 

(X) 

Seco 

(D) 

Impregnado 

(S) 

Saturado 

(W) 

1-(α)-Si3N4 0.3685 0.3680 0.2418 0.5338 

2-(α)-Si3N4 0.3714 0.3723 0.2439 0.5451 

3-(α)-Si3N4 0.3701 0.3695 0.2428 0.5353 

4-(α)-Si3N4 0.3721 0.3713 0.2443 0.5398 

1-(α+β)-Si3N4 0.3661 0.3653 0.2449 0.5290 

2-(α+β)-Si3N4 0.3673 0.3668 0.2438 0.5341 

3-(α+β)-Si3N4 0.3726 0.3719 0.2466 0.5321 

4-(α+β)-Si3N4 0.3650 0.3653 0.2438 0.5173 

 

Los datos obtenidos posteriormente fueron evaluados de acuerdo a las fórmulas especificadas por 

la norma ASTM C20-00, y los resultados obtenidos fueron tabulados en la tabla 4.11 que se muestra 

a continuación. 

Tabla 4.11. Porosidad aparente, absorción de agua y densidad aparente de los compactos porosos 

de Si3N4 oxidados y pre-sinterizado ASTM C20-00. 
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Propiedad (α)-Si3N4 (α+β)-Si3N4 

Volumen Exterior (cm3) 0.2953 0.2770 

Volumen de poros abiertos (cm3) 0.1682 0.1608 

Volumen impermeable (cm3) 0.1270 0.1225 

Porosidad aparente (%) 56.96 58.05 

Absorción de agua (%) 45.43 43.77 

Densidad aparente (g/cm3) 1.253 1.326 

 

Se realizaron ensayos de infiltración a 800 °C por 15 minutos, para los compactos porosos de (α) 

Si3N4 y (α+β) Si3N4 oxidados y pre-sinterizados. La infiltración fue realizada exitosamente, y 

fueron obtenidas muestras del material compuesto AZ91E/Si3N4 fabricadas mediante infiltración 

espontánea. Se observó en las probetas la eliminación de grietas macroscópicas debidas a la 

relajación de esfuerzos que ocurría durante el proceso de infiltración, en los ensayos realizados sin 

pre-sinterizado. La distribución de elementos Mg y Al se presentó de manera homogénea para 

ambos casos. Las micrografías tomadas a 5000 y 10000 aumentos para el (α) Si3N4 y (α+β) Si3N4 

se muestran en la figura 4.88. Las condiciones utilizadas con el proceso de pre-sinterizado, facilitan 

la fabricación de los materiales compuestos AZ91E/Si3N4 con alto contenido de refuerzo. Hasta el 

momento no se ha encontrado evidencia de interfases frágiles mediante las técnicas utilizadas. 

  

a) b) 
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Figura 4.88. Micrografías de los compuestos infiltrados por gravedad a 800°C de la aleación 

AZ91E en Si3N4 oxidado a 5000x y 10000x; a) y b) (α) Si3N4, c) y d) (α+β) Si3N4. 

La fabricación de materiales compuestos matriz magnesio con alto contenido de refuerzo se había 

limitado por la baja afinidad que presenta el Mg líquido en contacto con una superficie cerámica. 

Solo cerámicos como el TiC o AlN [31,102], presentan afinidad por el Mg. Y materiales como el 

SiC [103] presentan baja adhesión. O se forman fases frágiles que debilitan al material como lo es 

con la formación de MgAl2O4, al entrar en contacto el Mg y el N, cuando se utiliza Si3N4 como 

refuerzo [57]. Por tal motivo, la oxidación pasiva del nitruro de silicio y los resultados obtenidos 

son reportables de tal forma que el Si3N4 y el SiC pueden ser utilizados como refuerzo en aleaciones 

de magnesio. El ángulo de contacto que presenta el SiO2 con el magnesio y sus aleaciones [92], 

confirma la adhesión de las partículas con la aleación. Los resultados obtenidos de cinética de 

oxidación y fabricación del MCMM se sometieron a revisión por pares y fueron publicados, 

introduciendo al Si3N4 como refuerzo en la aleación AZ91E y la posibilidad de mejorar la adhesión 

con el SiC [104,105]. Los artículos publicados se encuentran en el ANEXO I.  

Las condiciones reportadas para su fabricación, en el caso de la oxidación pasiva del Si3N4 es el 

calentamiento de los polvos previo al compactado, a una temperatura de 1200 °C durante 30 

minutos asegurando la oxidación superficial completa de las partículas. Por otro lado, a presiones 

de 88 MPa los compactos y pre-sinterizados a 1100 °C por 40 minutos se asegura la resistencia 

suficiente para que el Mg se introduzca en la estructura por capilaridad. La infiltración realizada a 

800 °C durante 15 minutos es suficiente para una infiltración completa y la fabricación de los 

c) d) 
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MCMM mediante infiltración espontánea, hasta ahora una propuesta novedosa y económica para 

su fabricación. En la discusión subsecuente se utilizarán estas condiciones reportadas y publicadas. 

4.10. Fabricación y caracterización del compuesto AZ91E/Si3N4. 

Se fabricaron compactos porosos de nitruro de silicio α-Si3N4 previamente oxidado con las 

condiciones previamente estudiadas, asegurando una completa oxidación superficial de la partícula 

y asegurando una completa infiltración de los compactos, oxidando los polvos previo a infiltrar 

[104,105]. La oxidación de los polvos de nitruro de silicio se llevó a cabo a 1200 °C durante 30 

minutos en una atmosfera de aire, posteriormente la compactación se realizó alrededor de los 88 

MPa (4.495 Ton). La presión utilizada fue definida para asegurar una porosidad abierta e 

interconectada de 50%. Se fabricaron compactos porosos de una pulgada de diámetro o 2.54 mm, 

y con altura de 3 mm. Los compactos porosos fueron sometidos a un pre-sinterizado a 1100 °C 

durante 40 minutos. Finalmente se procedió a infiltrar la aleación AZ91E en la preforma porosa a 

una temperatura de 800 °C durante 15 minutos y en una atmósfera protectora de argón para evitar 

la oxidación de la aleación de magnesio. 

Las muestras obtenidas destacan por la formación de defectos de compactación como el decapado 

y “end-capping”, que, a pesar de ser casi imperceptibles a simple vista, generaban el efecto de la 

tapa que sobre sale posterior a la infiltración. En la figura 4.89 se muestran algunos ejemplos de 

compactos porosos fabricados y después de la infiltración. Donde incluso defectos casi 

imperceptibles provocan el decapado y la no exitosa fabricación del compuesto AZ91E/Si3N4. 

 

Figura 4.89. Defectos en las preformas porosas de α-Si3N4 oxidado a 1200 °C por 30 minutos y 

pre-sinterizados a 1100 °C por 40 minutos (a y b); posteriormente infiltrados a 800 °C por 15 

minutos (c y d). 



 145 

Se decidió bajar la carga de compactación, realizando experimentos desde los 4.5 Ton (88 MPa), 

hasta 1 Ton (19.6 MPa). Los resultados se mostraron desfavorecedores ya que el problema persistía 

visible en los compactos porosos hasta 1.5 Ton (29.4 MPa), disminuyendo el “end-capping”, pero 

promoviendo la formación de otros defectos posteriores a la infiltración como: ríos de material, 

zonas sin infiltración e incluso agrietamiento que llevó a la fractura de algunas muestras.  

Con una reproducibilidad baja y material difícil de volver a utilizar se lograron rescatar algunas 

muestras, que por sus dimensiones se destinaron a los posteriores ensayos de desgaste y 

caracterización. En la figura 4.90 se muestran algunas de las muestras producidas y los defectos 

más visibles en las muestras para proceder a una caracterización posterior. Se ha encontrado que 

conforme el tamaño aumenta de la muestra a fabricar la reproducibilidad disminuye, ya que se 

encontraron secciones de las muestras fabricadas con buenas condiciones para la caracterización y 

los ensayos de desgaste y en algunas otras zonas la muestras presentan agrietamientos e incluso 

baja o nula infiltración. Se les asoció una nomenclatura “D” para identificar cada una de las 

muestras infiltradas para los ensayos de desgaste. 

 

Figura 4.90. Materiales compuestos Mg-AZ91E/Si3N4 fabricados mediante infiltración 

espontánea. 

Algunas de las muestras se descartaron ya que presentaron defectos que impedían considerarlas 

como posibles prospectos para la infiltración desde la etapa del compactado, por lo cual en la 
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nomenclatura seleccionada no se presentan en la figura 4.90. Las condiciones de oxidación de los 

polvos fueron de 1200 °C en atmosfera de aire por 30 minutos para todos los casos. Del mismo 

modo las condiciones de infiltración se respetaron en todas las condiciones como estandarizados 

de 800 °C en atmosfera de argón durante 15 minutos. En el caso de las muestras D9 y D10, fueron 

fabricadas con polvos de (α+β)-Si3N4. En la tabla 4.12 se muestran las condiciones de fabricación 

de los materiales compuestos AZ91E/Si3N4 y observaciones de cada muestra. 

Tabla 4.12. Condiciones de fabricación de los compuestos Mg-AZ91E/Si3N4. 

Muestra 

Carga de 

Compactación 

(Ton) 

Presión de 

Compactación 

(MPa) 

Temperatura 

de Sinterizado 

(°C) 

Tiempo de 

Sinterizado 

(min) 

Observaciones 

D1 4.4 86.14 1100 40 Fractura D/C 

D2 3.8 74.39 1100 40 Ríos de metal 

D3 1.5 29.36 1100 40 Bien 

D4 1 19.57 1200 20 Fractura D/C 

D5 1 19.57 1200 20 Grietas y ox. 

D7 4.5 88.09 1100 40 Ríos de metal 

D8 4 78.30 1100 40 Fractura D/I 

D9 4.5 88.09 1100 40 Fractura D/C 

D10 4 78.30 1100 40 Fractura D/I 

 

El cambio en las condiciones de sinterización de los polvos se realizó debido a que se consideró 

que dicho factor afecta las condiciones finales del material compuesto, pero no fue de este modo. 

El utilizar una temperatura mayor de sinterizado como lo son los 1200 °C disminuye la infiltración 

de la aleación de magnesio debido a que al oxidarse la porosidad disminuye y no alcanza a infiltrar 

la aleación las zonas centrales de la muestra [105]. Esto fue observado en la muestra D10, donde 

se encontró un centro sin infiltración y el agrietamiento no disminuyo con el tratamiento realizado. 

Sin embargo, se ha observado que se pueden obtener algunas zonas de los materiales compuestos 

libres de defectos para realizar los ensayos de desgaste y caracterización. 

A pesar de esto los experimentos y su baja reproducibilidad no solo es debida al tamaño de la 

muestra, si no también se atribuye a factores relacionados con el SiO2 amorfo formado en la 

superficie de las partículas de Si3N4. Uno de los factores es el contacto del SiO2 con el magnesio, 
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donde es bien sabido que aumenta la mojabilidad disminuyendo el ángulo de contacto entre el 

metal líquido y el sustrato cerámico [64]. Sin embargo, Shi y Col [64], también menciona que 

existe la formación de MgO debido al contacto, y el silicio queda libre para entrar en solución en 

la aleación, pero solo es soluble hasta un 5.7% atómico a temperaturas alrededor de los 800 °C, 

promoviendo la formación de Mg2Si que no interfiere en la mojabilidad [96]. Se ha reportado [57] 

que la formación de Mg2Si no afecta particularmente las propiedades mecánicas, además de ser un 

porcentaje bajo de formación. Siempre y cuando no entren en contacto el Mg y N, que al formarse 

el Mg3N2 y estar en presencia de Al y O, forman la fase espinela [62]. 

El factor más importante a ser analizado con cuidado son las transformaciones alotrópicas del SiO2 

que se encuentran en el rango de los 800 a los 900 °C. Una de las rutas de transformación más 

aceptadas es la cristalización a cristobalita, posterior a cuarzo y por último a tridimita [106]. Se ha 

observado que la cristalización comienza alrededor de los 800 °C, observada por algunos autores 

[107,108]. La cinética tiende a ser lenta, pero no lo suficiente para evitar la cristalización si se 

alcanzan dichas temperaturas [106]. La transformación de cristobalita a cuarzo es relativamente 

unos grados arriba de los 800 °C, pero la más perjudicial es la que ocurre por arriba de los 870 °C, 

la transformación de α-cuarzo a α-tridimita, donde existe un cambio de densidad considerable de 

2.533 g/cm3 a 2.228 g/cm3 promoviendo la formación de grietas al transformar [54]. Los cambios 

estructurales del SiO2, al ser una capa delgada amorfa alrededor de las partículas, podría propiciar 

el agrietamiento de los cuellos formados entre partículas e incluso la formación de cascarilla de 

SiO2 cristalizado, que se desprende de las partículas. Promoviendo la falla y la formación 

nuevamente de fases espinela. 

En el caso del Si3N4 (α), no presenta la formación de defectos tan pronunciados entre los granos de 

SiO2 cristalizados, y el nitrógeno atrapado es el que juega el papel más importante durante el 

crecimiento de grano de la cristobalita y en su tamaño de partícula. En el caso del Si3N4 que 

contiene fase β, dicha fase promueve el crecimiento de grano a grano burdo, lo que promueve la 

formación de defectos en forma de porosidades, y la formación de oxinitruro de silicio, contrario a 

la fase α, el cual promueve la nucleación de nuevos granos, con un crecimiento lento y un tamaño 

de grano fino, evitando la formación de defectos y la formación de fases adicionales [85], los 

defectos tienden a ser micrométricos, pero si representan un factor crucial durante la infiltración 

del magnesio en la preforma porosa. 
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Concluyendo con esto que a diferencia de sistemas reforzados con AlN [31,109] o TiC [110] donde 

se puede sinterizar a elevadas temperaturas, evitando la formación de defectos, en el caso del Si3N4 

o SiC oxidados con su respectiva capa de SiO2 superficial, la reproducibilidad disminuye ya que 

es necesario un proceso para proporcionarle rigidez al compacto poroso previo a la infiltración. De 

este modo, la infiltración espontánea y los sistemas 50/50 en fracción volumen de materiales 

compuestos matriz magnesio reforzados con nitruro de silicio o carburo de silicio, es posible 

obtener superficies lisas para su caracterización, pero es muy difícil evitar la formación de defectos 

o ríos de aleación debido al agrietamiento por la cristalización del SiO2, debido a las altas 

temperaturas superiores a 1100 °C necesarias para sinterizar los compactos porosos. La presencia 

de SiO2 cristalizado se ha observado en los patrones de difracción obtenidos de los materiales 

compuestos fabricados, como se observa en la figura 4.91. El SiO2 ya se encuentra de forma 

cristalizada en los compuestos infiltrados, además de detectarse MgO en la caracterización 

estructural por DRX. 

 

Figura 4.91. Patrón de difracción de los compuestos Mg-AZ91E/Si3N4 fabricados mediante 

infiltración espontánea. 

Se lograron fabricar muestras del compuesto AZ91E/Si3N4 con dimensiones apropiadas para 

ensayos de desgaste, microdureza y coeficiente de expansión térmica. Sin embargo, debido a la 

baja reproducibilidad en la fabricación debido a la recristalización del SiO2, se tomaron las 

muestras con mejores condiciones para cada uno de los ensayos mencionados. La implementación 

del Si3N4 en la fabricación de MCMM sigue siendo uno de los primeros casos de éxito, por lo que 
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hacen falta estudios adicionales para entender mejor el comportamiento de recristalización de la 

capa amorfa de SiO2 y su papel en la fabricación de dichos compuestos. Trabajos de continuidad 

en el área son discutidos en el ANEXO II ya que sigue la implementación de Si3N4 y SiC para 

reforzar aleaciones de magnesio y su aplicación con contenidos menores de refuerzo sigue siendo 

de gran utilidad en la tendencia de aligeramiento que se encuentra actualmente en la industria del 

transporte, militar e incluso la industria biomédica. 

Recordemos que existen otras técnicas donde no es necesario el pre-sinterizado, que evitaría la 

cristalización y transformaciones de fase del SiO2 amorfo de la superficie de las partículas de Si3N4, 

la cual mejora la mojabilidad y asegura la adhesión con la aleación. Técnicas como la manufactura 

aditiva, “stir casting” o incluso la sinterización por Spark Plasma Sintering (SPS) la cual es una 

técnica de sinterización no convencional caracterizada por la aplicación sobre la muestra de una 

alta presión uniaxial y corriente pulsada de alta intensidad que permite obtener en cortos espacios 

de tiempo microestructuras muy finas, así como evitar transformaciones de fase indeseables y el 

empleo de aditivos de sinterización. El “SPS” ha sido utilizado en compuestos reforzados con 

partículas de Ti con éxito [98], por lo que alternativas existen para su fabricación. Pero en el caso 

de la infiltración espontánea, su aplicación es limitada debido a la cristalización del SiO2, lo cual 

no puede evitarse y siempre será necesario un pre-sinterizado cuando se trabaja con compactos 

porosos. 

4.11. Comportamiento al desgaste de los materiales compuestos Mg-AZ91E/Si3N4. 

Los ensayos de desgaste se llevaron a cabo en 3 materiales compuestos fabricados como se 

describió previamente, seleccionando las muestras D3, D5 y D7 (cuyas condiciones de fabricación 

se muestran en la Tabla 4.12), además de realizarse a dos condiciones de la aleación base, una 

muestra de un corte de lingote de AZ91E colada por gravedad y a una placa laminada de AZ91E. 

Dichas muestras de aleación se seleccionaron para comparar los materiales compuestos fabricados, 

además de realizar la comparativa con una aleación previamente tratada mecánicamente, lo que 

promueve la orientación preferencial del plano (0001) en la cara de laminación, debido al efecto 

de recristalización y reorientación textural característico de las aleaciones de magnesio al ser 

procesadas [111]. 
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Las condiciones de ensayos al desgaste en materiales compuestos no han sido estandarizadas, 

debido a muchos factores que influyen en el comportamiento al desgaste debido a la morfología y 

tamaño de las partículas, la distribución, la fracción volumétrica del refuerzo, las interfases y fases 

adicionales formadas durante los procesos de fabricación, entre otras. Sin embargo, se ha observado 

que el aumento en la carga aumenta el coeficiente de fricción y aumenta el desgaste y perdida de 

material de dichos materiales. La velocidad por otro lado no aporta en gran medida información 

relevante sobre el comportamiento al desgaste del material, por tal motivo hay condiciones que 

pueden quedar fijas y modificar las restantes para poder tener puntos comparativos con otros 

sistemas estudiados en la literatura.  

Las condiciones de desgaste para materiales compuestos de matriz metálica siguen sin ser 

estandarizadas y se utilizan arbitrariamente sin distinción en distintos grupos de trabajo, pero 

existen condiciones específicas para sustratos metálicos, marcados por la ASTM en la norma G99-

17, mostrados en la tabla 4.13. 

Tabla 4.13. Condiciones para ensayos de desgaste de acuerdo a la norma ASTM G99-17. 

Fuerza normal (N) 10 

Velocidad de 

deslizamiento (m/s) 

0.1 

Distancia de 

deslizamiento (m) 

1000 

Diámetro del Pin 

esférico (mm) 

10 

Entorno Aire 

Temperatura (°C) 23 

Humedad (%RH) 12-78 

Diámetro de huella 

(mm) 

25-35 

Rugosidad (μm) 0.8 

 

Sin embargo, en la literatura referente a materiales compuestos y más específicamente compuestos 

de matriz magnesio, se han usado solo algunas ya que depende mucho de la disponibilidad de los 

equipos, las morfologías fabricadas de los compuestos e incluso del tipo de refuerzo utilizado.  
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Por un lado, tenemos condiciones utilizadas en compuestos AZ91E/AlN [109] donde se han usado 

técnicas como el “ball-on-flat”, en el cual el pin solo desgasta una zona lineal, y las condiciones 

utilizadas fueron una bola de 6 mm de diámetro de acero 52100, cargas de 2, 6 y 12 N, con 

velocidades de 1 y 3 Hz además de una distancia de desplazamiento de 100 m. Por otro lado, para 

compuestos AZ91/TiC se han usado técnicas como “pin-on-disc” distintos autores [102,110]. En 

dichos trabajos las distancias de deslizamiento se han usado desde 500 hasta distancias mayores a 

2000 m. Las condiciones de velocidad y carga cambian para todos los experimentos realizados a 

este tipo de materiales. Por tal motivo ha sido difícil tener una comparativa real del comportamiento 

de los materiales compuestos de matriz magnesio. Incluso es un área de oportunidad el estandarizar 

el tipo de ensayos de desgaste realizados a MCMM, con distintos sistemas e identificar los cambios 

con respecto al tipo de refuerzo, tamaño de partícula y sistema de aleación. 

Las condiciones utilizadas para los ensayos de desgaste fueron seleccionadas utilizando los datos 

encontrados en la literatura y los encontrados en la norma, utilizando el ensayo pin-on-disc, de este 

modo las condiciones seleccionadas son las siguientes: fuerza normal de 10 N, un radio de 

deslizamiento de 3 mm, una velocidad de 60 mm/min, pines de acero 52100 con diámetro de 6 

mm, por un tiempo de 1 hora, lo que equivale a un desplazamiento de 3.6 metros. Los ensayos de 

desgaste realizados arrojan resultados de coeficiente de fricción en tiempo real, como se observa 

en la figura 4.92. 

 

Figura 4.92. Coeficiente de fricción en tiempo real de las aleaciones de magnesio ensayadas y 

los materiales compuestos AZ91E/Si3N4. 
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Se realizó el tratamiento de datos correspondiente y se obtuvieron los coeficientes de fricción de 

los materiales ensayados y fueron comparados con valores muy próximos con ensayos 

relativamente similares de autores como Arreola [109] y Aydin [102]. En la figura 4.93 se muestra 

el coeficiente de desgaste obtenido para los materiales ensayados y la comparativa con sistemas 

reforzados con AlN y TiC. 

 

Figura 4.93. Comparación del coeficiente de fricción de las aleaciones de magnesio ensayadas y 

los materiales compuestos AZ91E/Si3N4, AZ91E/AlN y AZ91E/TiC. 

El coeficiente de fricción tiende a ser mayor conforme aumenta el porcentaje de refuerzo en el 

material, esto debido a que las partículas cerámicas son extremadamente duras en comparación con 

la dureza de la aleación AZ91E. Sin embargo, el volumen que se arranca del material tiende a ser 

bajo con forme aumenta el contenido de refuerzo, solo en el caso de tener una buena adhesión con 

la matriz metálica, ya que se ha observado que en trabajos como el de Kumar y Col [103], al trabajar 

con SiC, demostró una baja resistencia al desgaste [112], debido a la baja adhesión entre las 

partículas y la matriz. Esto se puede observar de mejor manera en la tasa de desgaste específica, 

que contempla factores como el volumen de material arrastrado, la distancia y la carga normal 

aplicada, para expresar el volumen arrancado por unidad de fuerza y distancia.  

Por otro lado, para la evaluación del material removido se calcula la tasa de desgaste la cual se 

obtiene de la ecuación (43): 
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V

k
WL

=  (43) 

Donde k es la tasa de desgaste específica, V es el volumen removido, W es la carga normal aplicada 

y L la distancia recorrida por el pin. Los valores de volumen removido anteriormente se obtenían 

de la masa perdida por el material después de los ensayos de desgaste, pero más recientemente se 

utiliza perfilometría óptica disminuyendo el error y obteniendo valores más precisos. En la figura 

4.94 se puede observar la tasa de desgaste específica para los materiales ensayados y la comparativa 

con materiales de la literatura. 

 

Figura 4.94. Tasa de desgaste específica de las aleaciones de magnesio ensayadas y los 

materiales compuestos AZ91E/Si3N4 y AZ91E/TiC. 

Como se observa en la figura 4.94, la tasa de desgaste con la adición del refuerzo está relacionada 

con la perdida de volumen debido al arrastre del pin. El cambio de la tasa de desgaste de la aleación 

AZ91E en condiciones de colada, con respecto a la laminada, la evidente baja en la tasa de desgaste 

es debida al aumento de la resistencia asociada al cambio de textura y la anisotropía cristalográfica 

característicos de la estructura hexagonal compacta [111]. Cabe mencionar que la muestra que 

presentó las mejores características de desgaste fue la compactada a 4.5 Ton, que equivale a los 88 

MPa, considerado como condición óptima de compactado, pero en este caso para una altura de 2 

milímetros. Esto debido a que se ha observado que la disminución en la carga de compactación y 

el aumento de temperatura de sinterizado no han resultado favorecedores para obtener los 
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compactos porosos en las mejores condiciones, la reducción del espesor disminuye la libertad de 

que defectos como el “end-capping” se formen. 

Adicional a esto, existe más información que puede ser obtenida mediante perfilometría óptica 

como lo es una apreciación más real de el paso del pin por la huella de desgaste. Utilizando técnicas 

complementarias como microscopía óptica se logra obtener características de la huella y de las 

marcas del desgaste. En la figura 4.95 y 4.96 se muestran, por un lado, los resultados y análisis 

obtenidos mediante perfilometría óptica y las apreciaciones 3d de las huellas de desgaste para los 

materiales ensayados. En la figura 4.95 se puede observar cómo es colocada en el tribómetro la 

muestra de la aleación por ensayar, como se obtiene el primer perfil obtenido por el perfilómetro, 

el ajuste a nivel, para observar todos los detalles de la muestra, un contraste de color y un contraste 

en negro para resaltar detalles de la huella, la simulación de la huella a partir del perfil obtenido y 

una representación 3D de la huella de desgaste en la muestra, del inciso a) al g), respectivamente. 

 

Figura 4.95. Presentación de resultados que pueden ser obtenidos de la técnica de perfilometría 

óptica para la aleación AZ91E. 

Se realizó el ensayo de desgaste a las muestras de aleación, en condiciones de colada y en condición 

de laminado, a los materiales compuestos AZ91E/Si3N4 muestras D3, D5 y D7. Se realizaron los 

análisis de perfilometría a todas las muestras, e incluso a los pines utilizadas en cada ensayo de 
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desgaste. Algunos de los valores más relevantes que se pueden obtener de la perfilometría óptica 

son el volumen removido, y la presentación en 3D, ya que nos permiten calcular la tasa de desgaste 

además de visualizar y comparar la morfología de la huella obtenidos después del ensayo. En la 

figura 4.96 se muestra la representación 3D de los perfiles de huellas de desgaste para los materiales 

ensayados, donde se puede observar cómo en el caso de los materiales compuestos ensayados, el 

material removido y la profundidad fueron menores que en el caso de la aleación AZ91E en 

condiciones de colada y la aleación AZ91E laminada. 

 

Figura 4.96. Representación 3D del perfil de la huella obtenidos de la técnica de perfilometría 

óptica de los materiales ensayados. 

Cabe mencionar que en el caso de las bolas de acero 52100 utilizados como pin para el ensayo de 

desgaste hay una diferencia significativa en cuanto a la morfología dejada por el arrastre del 

material durante el ensayo. En la figura 4.97 se muestra el volumen desprendido y la morfología 

de la superficie de los pines de acero 52100 utilizados como contraparte en los ensayos de desgaste 

de las aleaciones de magnesio estudiadas y los materiales compuestos. Como se observa cuando el 

material ensayado es magnesio, la bola no sufre muchos cambios ya que la dureza del Mg y sus 

aleaciones es muchísimo más baja que la de cualquier acero. Aunque, por otro lado, en el caso de 
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los utilizados como contraparte de los materiales compuestos, estas presentan una pérdida de 

material que dejó superficies lisas. Este comportamiento se debe a la elevada dureza que presenta 

el refuerzo cerámico y a la adhesión que presenta con la matriz de magnesio. 

 

Figura 4.97. Volumen desprendido y morfología de las bolas de acero 52100 utilizadas en los 

ensayos de desgaste de las aleaciones de magnesio ensayadas y los materiales compuestos 

AZ91E/Si3N4. 

Se realizó la caracterización mediante microscopía óptica de las muestras sometidas al ensayo de 

desgaste, se realizó una reconstrucción de la huella y se tomaron mediciones del ancho de la zona 

de arrastre del pin. En las figuras 4.98 se muestra la reconstrucción de la huella de desgaste obtenida 

de las micrografías realizadas por microscopía óptica. Se caracterizaron distintas zonas de los 

materiales sometidos al ensayo de desgaste para evaluar y comparar el avance del pin en la 

superficie del material en las distintas probetas. Como se observa en las figuras 4.98a a la 4.98e, 

se comparan la aleación base en condiciones de colada y de laminado, y los materiales compuestos 

AZ91E/Si3N4 muestras D3, D5 y D7, respectivamente. 
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Figura 4.98. Caracterización mediante microscopía óptica de la huella de desgaste; a) la aleación 

AZ91E en condiciones de colada, b) en condiciones de laminado, y los materiales compuestos 

AZ91E/Si3N4 d) D3, e) D5 y f) D7. 

a) b) 

d) 

e) 

c) 
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Se analizaron alrededor de 20 zonas distintas en cada muestra y se tomaron mediciones del grosor 

de la huella de desgaste para tener datos comparativos adicionales a los de perfilometría y obtener 

un análisis más completo. Los resultados obtenidos de las mediciones se tabularon y se graficaron 

para una mejor comprensión. En la tabla 4.14 se muestra algunos de los datos obtenidos de las 

mediciones de las diferentes muestras estudiadas y en la figura 4.99 se muestra la comparativa de 

las probetas analizadas. Se observa que con la adición de las partículas de refuerzo el ancho de 

huella disminuye sustancialmente e incluso se pueden relacionar los resultados con las condiciones 

de la huella observadas en la figura 4.97. 

Tabla 4.14. Ancho de huella de desgaste de los materiales estudiados. 

AZ91E 

Colada 

AZ91E 

Lamina 

MCMM D3 MCMM D5 MCMM D7 

677.23 686.167 524.663 450.183 348.523 

676.792 695.043 565.783 482.107 290.766 

684.518 686.476 501.818 455.029 264.501 

643.261 671.319 485.358 460.548 282.403 

668.201 678.92 626.764 417.833 345.133 

660.307 670.955 560.702 337.756 354.557 

706.691 686.382 442.937 393.506 279.265 

711.627 683.402 665.316 347.758 309.39 

671.896 691.569 618.478 343.476 296.841 
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Figura 4.99. Comparativa del ancho de huella de desgaste de los materiales analizados. 

El ancho de huella está relacionado con las condiciones de fabricación del material compuesto, 

como lo es la presión de compactación y la temperatura del pre-sinterizado, ya que las muestras 

D3, D5 y D7 tienen el mismo contenido de refuerzo. En el caso de las muestras D3 y D5, la carga 

de compactación fue de 1 y 1.5 Ton, lo que es equivalente a 19.57 y 29.36 MPa, respectivamente. 

Y la temperatura de pre-sinterizado fue para las muestras D3 y D5, de 1100 °C por 40 min y 1200 

°C por 20 minutos, respectivamente. La temperatura juega un papel importante en el pre-

sinterizado, ya que incluso en los resultados de perfilometría mostrados en la figura 4.95 es 

evidente un aumento en la oxidación de la probeta, denotando marcas de picaduras por la oxidación. 

La muestra con mejores características físicas y con mejor comportamiento al desgaste fue la 

probeta D7 compactada a 4.5 Ton/88 MPa, pero con una altura de 2 mm que evitó la formación del 

“end-capping”. Esto se hace evidente incluso en la morfología de la huella mostrada en la figura 

4.100, en la comparativa a mayores aumentos de los materiales estudiados. 
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Figura 4.100. Comparativa de la huella de desgaste de la aleación AZ91E; a) en condiciones de 

colada, b) en condiciones de laminado, y los materiales compuestos c), d) y e), AZ91E/Si3N4 D3, 

D5 y D7, respectivamente. 

La muestra D7 es la que presenta un mayor coeficiente de fricción y una menor tasa de desgaste 

específica, esto se debe a la adhesión que presenta la aleación con las partículas de Si3N4 oxidadas 

y a su capa de SiO2 amorfa superficial. La adhesión lograda con la oxidación superficial del nitruro 

de silicio en la fabricación de compuestos AZ91E/Si3N4 obtenida por la alta mojabilidad debido al 

bajo ángulo de contacto entre la matriz y el refuerzo se evidencia en las zonas donde el pin no logró 

desprender las partículas de Si3N4 como se observa en la figura 4.101. El metal recubre 

completamente la partícula y no hay una evidente separación de las fases. 
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Figura 4.101. Micrografía de MEB de una zona rica en nitruro de silicio de los materiales 

compuestos AZ91E/Si3N4 y mapeos de Mg, Al, Si, N y O. 

Se ha encontrado que la formación de SiO2 superficial y la buena mojabilidad con la aleación de 

magnesio no solo permite fabricar materiales compuestos AZ91E/Si3N4 o AZ91E/SiC con 

diferentes contenidos de refuerzo, sino además obtener una buena adhesión entre las partículas de 

refuerzo y la matriz metálica con esto obteniendo buenas propiedades de resistencia al desgaste. 

Los resultados obtenidos muestran que las partículas de refuerzo de Si3N4 oxidadas se encuentran 

completamente recubiertas por la aleación, evidenciando la buena adhesión entre el refuerzo y la 

matriz. En la figura 4.102 se observa la caracterización mediante microscopía electrónica de 

barrido de la huella de desgaste de la aleación en AZ91E en condiciones de colada, en condiciones 

de laminado y del material compuesto AZ91E/Si3N4. Se puede observar cómo las partículas no 

presentan zonas de cohesión o separación entre el metal matriz y el refuerzo, a pesar de la 

propagación de grietas a consecuencia del arrastre del pin durante el ensayo de desgaste.  

Por otro lado, otra evidencia de la excelente adhesión es la tasa de desgaste, que se vio reducida 

en más del 50% con respecto a la aleación base AZ91E en condiciones de colada y en condiciones 

de laminado. En contraste al utilizar materiales de refuerzo como el TiC, en aleaciones de 

magnesio, el alto contenido de refuerzo ˃50% en volumen tiende a deteriorar la resistencia al 

desgaste.  
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El material desprendido es mayor con respecto a la aleación base que sumado a la oxidación 

generan un efecto abrasivo [110]. En este caso el material desprendido es menor con respecto a la 

aleación base, a pesar de encontrar evidencia de oxidación. Las partículas de Si3N4 oxidadas no 

generan un efecto abrasivo al desprenderse. Se desprenden recubiertas en aleación. 

 

Figura 4.102. Caracterización mediante MEB y mapeo químico de la huella de desgaste de; a,b) 

AZ91E en condiciones de colada, c,d) AZ91E en condiciones de laminado y e,f) compuesto 

AZ91E/Si3N4 D3. 

El material de refuerzo disminuye la temperatura alcanzada durante el ensayo de desgaste ya que 

no se encontró evidencia de la morfología de fusión, solo ángulos rectos y agrietamiento de 

alrededor de 1 μm. El nitruro de silicio juega un papel importante en el aumento de la resistencia 

al desgaste del material compuesto. Los mecanismos de desgaste son principalmente oxidación, 

adhesión y abrasión para todas las muestras analizadas, como se observa en la figura 4.103. La 

aleación y las partículas no tienden a desprenderse y distribuyeron la carga aplicada hacia el 

material de refuerzo, evidenciado por el agrietamiento. La reducción en el coeficiente de fricción 

en sistemas reforzados con nanotubos de carbono, considerándolo como auto lubricación [113].  
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Figura 4.103. Micrografías de la huella de desgaste de los compuestos AZ91E/Si3N4 a diferentes 

magnificaciones. 

Sigue siendo escasa la literatura alrededor de estos compuestos y el comportamiento al desgaste 

que presentan con diferentes materiales de refuerzo, incluso con diferencias sustanciales en cuanto 

al tamaño de partícula o el porcentaje en volumen de refuerzo utilizado. Además de lo limitada que 

se vuelve la información cuando no se usan estándares en los ensayos realizados. En el caso de los 

materiales compuestos matriz magnesio reforzados con nitruro de silicio es importante señalar que 

lo observado nos indica que la oxidación pasiva del nitruro de silicio mejora la adhesión con la 

aleación e incrementa la resistencia al desgaste. Disminuyendo hasta en un 50% la tasa de desgaste.  

El aumento en la resistencia al desgaste MCMM reforzados con alto contenido de refuerzo solo se 

ha observado en sistemas reforzados con AlN [109] (alrededor del 50% en volumen), y al reforzarse 

con ZrO2 [114], ya que al utilizar TiC [110], se incrementa el efecto abrasivo. Generalmente se 

utilizan bajos contenidos de refuerzo, ya que la mojabilidad y la adhesión no contribuyen de manera 

a) b) 

c) d) 
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importante en contenidos por debajo del 3% en sus propiedades mecánicas [59–61]. Incluso 

incrementando significativamente la resistencia al desgaste [113–115]. Sin embargo, sigue 

existiendo la necesidad de una estandarización de las condiciones a las cuales se realizan los 

ensayos de desgaste e incluso una oportunidad para la publicación de una revisión extensiva del 

tema.  

Tabla 4.15. Comparación de las condiciones utilizadas en ensayos de desgaste en MCMM. 

Condiciones 
ASTM  

G99-17 
AZ91E/SiC AZ91E/TiC AZ91E/TiC AZ91E/AlN AZ91E/Si3N4 

Técnica - Flat on disc Block-on Pin-on.disc Pin-on-flat Pin-on-disc 

Fuerza normal (N) 10 10-50 5-30 0.5 a 1 MPa 2-12 10 

Velocidad de 

desplazamiento 

(m/s) 

0.1 250-1500 rpm  200 1-3 Hz 
60 mm/min 

(0.001) 

Distancia de 

desplazamiento (m) 
1000 1650 500 +2000 100 3.6 

Contraparte 52100 SKD11 52100 1018/H-13/4140 52100 52100 

Diametro del pin 

(mm) 
10 

Thichness       

20 mm 
  6 6 

Entorno Aire    Aire Aire 

Temperatura (°C) 23    25-30 23 

Humedad (%) 12.78    40 30 

Diámetro de huella 25-35      

Rugosidad (μm) 0.8 0.2     

[Ref.] [116] [117] [102] [110] [109] Este trabajo 

 

Las variables que impactan significativamente en los ensayos de desgaste que se estudian por lo 

general en las aleaciones de magnesio reforzadas con partículas cerámicas, son la fuerza normal 

aplicada, la velocidad de desplazamiento, el material de refuerzo utilizado y el tamaño de partícula. 

Sin embargo, no hay la suficiente correlación entre las variables estudiadas en los distintos sistemas 

estudiados, solo comparativas dentro del mismo sistema. Como se mostró en la tabla 4.15, no se 

ha encontrado un estándar en cuanto a condiciones y no se ha realizado un estudio en un solo equipo 

de trabajo, comparando los distintos tipos de cerámicos de refuerzo. Representando un área de 

oportunidad para profundizar en las diferencias reales que presenta el utilizar distintos materiales 

de refuerzo. Esto sumado al hecho de que hasta la fecha sigue siendo un área en desarrollo y hasta 
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este trabajo, no se había logrado una adhesión lo suficientemente buena para incorporar materiales 

de refuerzo como lo son el Si3N4 y el SiC, en contenidos superiores al 5%.  

Se ha observado que al aumentar la carga, la temperatura tiende a subir por la fricción resultante 

del contacto entre los materiales y la velocidad, promoviendo la fusión de una fracción de la 

aleación y desprendiendo partículas que incrementan el efecto abrasivo [117]. Las condiciones a 

estudiar dependen del equipo utilizado y las condiciones fijas de los equipos. En el caso de los 

materiales compuestos AZ91E/Si3N4 fabricados en este trabajo, no se logró realizar la comparativa 

con diferentes velocidades de desplazamiento, ni utilizar diferentes cargas. Pero de acuerdo a la 

literatura, el aumento de la carga y el aumento en velocidad de desplazamiento, tenderían a 

aumentar la temperatura y al desprendimiento de las partículas al fundir la aleación debido a la 

fricción [118]. La adhesión entre el material de refuerzo y la aleación se vuelve el factor 

fundamental en este tipo de materiales, ya que se ha observado incluso en sistemas Mg/B4C [119], 

que la adición de partículas de Ti tienden a aumentar la afinidad entre el Mg y el B4C, debido al 

efecto de super mojabilidad observado entre el Mg y el Ti [98], favoreciendo la adhesión y 

disminuyendo la tasa de desgaste especifica. 

4.12. Ensayos de microdureza de los materiales compuestos Mg-AZ91E/Si3N4. 

Los ensayos realizados, adicionales a los ensayos de desgaste, fueron realizados a muestras con las 

mejores características. Ya que como se ha venido mencionando, la reproducibilidad de la 

infiltración espontánea en el sistema AZ91E/Si3N4 es baja, debido a las transformaciones del SiO2 

durante el pre-sinterizado. Por tal motivo se seleccionaron las muestras con mejores características, 

para los ensayos de microdureza y coeficiente de expansión térmica.  

En el caso de los ensayos de microdureza, se realizaron microindentaciones lineales a dos muestras, 

con una distancia de 50 μm entre cada indentación. En la figura 4.104 se muestran los resultados 

obtenidos de las indentaciones realizadas, con valores de entre los 340 Hv hasta los 770 Hv.  
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Figura 4.104. Microindentación lineal de los materiales compuestos AZ91E/Si3N4. 

Como es bien sabido este tipo de materiales compuestos se caracteriza por tener un amplio rango 

de durezas, debido a la distribución, tamaño y morfología del refuerzo utilizado [94,99–101]. 

Cálculos preliminares se habían realizado utilizando distintos modelos para predecir la dureza (ver 

figura 4.105). 

 

Figura 4.105. Modelos de predicción de microdureza de los materiales compuestos 

AZ91E/Si3N4. 
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Sin embargo, dichos valores se han tomado de manera relativa debido a los factores antes 

mencionados, además de posibles defectos presentes en los compuestos fabricados. A pesar de esto 

se encontraron zonas con durezas elevadas, atribuido a la formación de zonas ricas en Si3N4, tal 

como se muestra en la figura 4.106. 

   

Figura 4.106. Microdurezas obtenidas en zonas ricas en nitruro de silicio de los materiales 

compuestos AZ91E/Si3N4. 

4.13. Coeficiente de expansión térmica de los materiales compuestos Mg-AZ91E/Si3N4. 

En cuanto al coeficiente de expansión térmica (CTE) de los compuestos fabricados AZ91E/Si3N4, 

se determinó con respecto a la temperatura al cuantificar los cambios longitudinales de la muestra, 

mediante dilatometría. La curva de calentamiento fue de 25 °C por minuto hasta los 350 °C bajo 

una atmósfera de argón de ultra alta pureza. 

Se utilizaron las definiciones y evaluaciones para materiales sólidos de acuerdo a la norma ASTM 

E289-04 [120] y lo reportado por algunos autores [121,122], se utilizó el valor del coeficiente de 

expansión lineal dado por: 

 
0

L
T

L



=   (44) 

 

La ecuación se puede reacomodar de como lo mencionan Jiang y Col [122], quedando entonces 

como: 

 
0
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T L



= 


 (45) 
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Donde Lo es la longitud original de la muestra, ΔL es el cambio en la longitud sobre un intervalo 

de temperatura ΔT, y la unidad de la CTE (α) es ºC-1. Representando la pendiente del cambio 

longitudinal lineal con respecto al cambio en la temperatura. En la figura 4.107 se muestra la gráfica 

deformación-temperatura del material compuesto AZ91E/Si3N4. Para el tratamiento de los datos, 

se segmentó la información obtenida mediante dilatometría, de acuerdo a los distintos cambios de 

pendiente observados. En el caso de las aleaciones de magnesio, existe un rango entre los 200 a 

300 °C donde se activan los sistemas de deslizamiento prismáticos {10̅10} ˂1120˃ de la estructura 

HCP, creando un efecto de superplasticidad [123]. 

 

Figura 4.107. Gráfica deformación/temperatura de los compuestos AZ91E/Si3N4 

Se realizó el tratamiento de los datos para las 6 diferentes pendientes encontradas en el ensayo de 

dilatometría, obteniendo las distintas pendientes relacionadas con el comportamiento que presenta 

el material compuesto. En la figura 4.108 se muestran los ajustes lineales realizados a las distintas 

zonas, en la literatura hay escasa información de materiales compuestos con las características 

similares a los resultados obtenidos. 
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Figura 4.108. Ajuste lineal de los datos de deformación-temperatura de los ensayos de 

dilatometría obtenidos del material compuestos AZ91E/Si3N4. 

Se evidencian cambios significativos en la pendiente y por ende en el coeficiente de expansión 

térmica, en diferentes rangos de temperatura, aunque por otro lado, por lo general en la literatura 

se toma en cuenta el rango entre los 200 a 250 °C [124]. El análisis de los datos se observa en la 

figura 4.109. Los resultados demuestran que el coeficiente de expansión térmica se vio reducido 

a) b) 

d) c) 

e) f) 
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con respecto al de la aleación base de 26x10-6 K-1, que para el material compuesto AZ91E/Si3N4 

13.63x10-6 K-1, esto es debido a la incorporación del refuerzo cerámico el cual tiene un CTE de 

3.5x10-6 K-1 [3]. Lo que representa una reducción de más del 40%, debida a la adición de las 

partículas de refuerzo de Si3N4. 

 

Figura 4.109. Gráfica deformación/temperatura de los compuestos AZ91E/Si3N4 para el rango de 

200-250 °C. 

4.14. Aporte al conocimiento científico y áreas de aplicación. 

Las leyes gubernamentales y las pautas ambientales están motivando a la industria a adoptar 

prácticas más respetuosas con el medio ambiente. Dentro de estas medidas se encuentra la 

necesidad de reducir las emisiones y fabricar vehículos más ligeros, ya que esto se ha convertido 

en un requisito esencial para cumplir con los estándares de eficiencia de combustible y emisiones 

establecidos. Llevando a la industria y a la comunidad científica a la constante búsqueda de diseñar, 

evaluar, fabricar y producir nuevos materiales más ligeros. El magnesio y sus aleaciones son un 

candidato excepcional en la búsqueda de la industria automotriz, aeroespacial y de seguridad por 

alternativas más ligeras que puedan sustituir componentes ya que es aproximadamente un 30% más 

ligero que el aluminio y un 75% más ligero que el acero. Sin embargo, las propiedades mecánicas 

de las aleaciones de magnesio y los costos de producción han limitado el desarrollo de sistemas 

que solucionen los requerimientos para su aplicación a gran escala. 
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La fabricación de materiales compuestos matriz magnesio reforzados con materiales cerámicos ha 

demostrado que la adición de partículas de elevada dureza, promueve el aumento de sus 

propiedades como la resistencia mecánica, el módulo de elasticidad, resistencia al desgaste, 

disminución del coeficiente de expansión térmica. Sin embargo, la alta energía superficial del 

magnesio en estado líquido y su reactividad limita su compatibilidad con las superficies de algunos 

materiales cerámicos.  

Materiales como el Si3N4 y SiC presentan una baja compatibilidad, y promueven la formación de 

interfases frágiles en aleaciones de magnesio aleadas con aluminio. Limitando su aplicación a bajos 

contenidos de refuerzo y procesos de fabricación complejos y costosos. En comparativa con otros 

materiales cerámicos utilizados como refuerzo, son más económicos con respecto al TiC y el B4C, 

mayor resistencia mecánica con respecto al AlN y Al2O3, y sobre todo un menor coeficiente de 

expansión térmica. No obstante, el Si3N4 y SiC pueden ser tratados superficialmente para mejorar 

la adhesión con el magnesio y sus aleaciones, aumentando la mojabilidad y ampliando el panorama 

en cuanto a procesos de fabricación para materiales compuestos matriz magnesio.  

El trabajo de investigación desarrollado demostró que es posible la fabricación de materiales 

compuestos matriz magnesio reforzados con Si3N4 con alto contenido de refuerzo y la posibilidad 

de réplica con el SiC, que también puede ser tratado superficialmente a elevadas temperaturas. La 

oxidación pasiva del nitruro de silicio mejora la mojabilidad con la aleación de magnesio AZ91E. 

Se sometió a una revisión por pares y se reportó la evaluación de la cinética de oxidación a elevadas 

temperaturas del (α) Si3N4 y (α+β) Si3N4. La importancia del estudio radica en el control de la capa 

amorfa formada en la superficie del Si3N4, y la influencia que tienen las fases presentes en el Si3N4. 

La capa superficial amorfa de SiO2 que recubre por completo la partícula de Si3N4 con tan solo 30 

minutos a 1200 °C, evita la formación de fases frágiles como el MgAl2O4 y aumenta la mojabilidad 

con la aleación de magnesio. Los resultados comparativos evidencian que existe cambio en la 

cinética de oxidación debida a la presencia de (β) Si3N4. Sin embargo, el cambió fue observado con 

tiempos prolongados de oxidación pasiva [104]. 

Se reportó que es posible fabricar materiales compuestos ligeros matriz magnesio AZ91E/Si3N4 

mediante infiltración espontánea. Uno de los procesos de mayor costo-eficiencia que existe 

actualmente, seguido por el proceso “stir casting”. Se evaluaron distintas rutas de fabricación, que 
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aseguraran la oxidación superficial del Si3N4 reportando como es que se limita la infiltración, si las 

partículas están parcialmente oxidadas. Ya que a pesar de ser posible su fabricación mediante otras 

técnicas como el “stir casting” es baja la adhesión entre el Si3N4 y las aleaciones de magnesio. Se 

encontraron y reportaron las condiciones de oxidación pasiva para el Si3N4 para asegurar una 

infiltración completa. Se obtuvo una infiltración completa en compactos porosos de nitruro de 

silicio previamente oxidados. La infiltración se llevó a cabo a una temperatura de 800 °C en 15 

minutos, temperatura menor a la reportada en otros sistemas [105]. 

En la búsqueda de estandarizar los parámetros de fabricación, y fabricar probetas de mayor tamaño 

para ensayos mecánicos, se hicieron evidentes las limitaciones. Se encontró que, con el aumento 

de las dimensiones de las probetas, los compactos de Si3N4 oxidados no poseen la resistencia 

mecánica suficiente para evitar que el metal liquido debilite la estructura del material, generando 

ríos de aleación y promoviendo el agrietamiento. Materiales cerámicos como el TiC y AlN pueden 

ser sinterizados por arriba de los 1200 °C, sin embargo, en el caso del Si3N4 esto no es posible, ya 

que, a elevadas temperaturas, tanto el Si3N4 como el SiC se degradan a elevadas temperaturas, no 

sinterizan. El pre-sinterizado debe llevarse a cabo a elevadas temperaturas, y evitar un rango de 

temperatura critico entre los 800 y 900 °C. En dicho rango ocurren tres transformaciones que 

implican un cambio de densidad y por ende la fragilización de la capa superficial de SiO2. La 

transformación ocurre de SiO2 amorfo, a α SiO2 cuarzo y a α SiO2 tridimita. Las transformaciones 

fragilizan los compactos porosos y promueven el agrietamiento y la oxidación del Mg presente en 

la aleación. En procesos de infiltración es imperativo la pre-sinterización, por lo que dichas 

transformaciones no pueden evitarse. No obstante, es importante destacar que los resultados 

obtenidos demuestran que es posible ahora la adición de Si3N4 a aleaciones de magnesio como la 

AZ91E, mediante otros procesos de fabricación como lo es “stir casting”, SPS y manufactura 

aditiva. Abriendo el panorama a distintos tamaños de partícula, morfologías y contenido en 

volumen. Por otro lado, se logró la fabricación de muestras con características aceptables para 

realizar ensayos de desgaste, micro dureza y coeficiente de expansión térmica.  

En conclusión, la oxidación pasiva del nitruro de silicio mejora la adhesión entre el material de 

refuerzo y la aleación AZ91E, promoviendo la mojabilidad en el sistema y la fabricación de 

materiales compuestos AZ91E/Si3N4 mediante infiltración espontánea. Los ensayos de desgaste 

evidenciaron la buena adhesión entre el Si3N4 y la aleación AZ91E. La adición del refuerzo 
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disminuye la tasa de desgaste especifica en más del 50% y los mecanismos de desgaste principales 

bajo las condiciones estudiadas son el desgaste por abrasión, oxidación y escasa delaminación ya 

que no se encontró evidencia de fusión. Sin embargo, la reproducibilidad en el proceso de 

fabricación es una limitante importante para ser una propuesta aceptable por la industria e incluso 

en el área científica, para realizar otro tipo de ensayos mecánicos. Esto debido a ser necesario un 

pre-sinterizado, el cual debe llevarse a cabo a temperaturas superiores a los 1000 °C, debido a la 

cristalización y múltiples transformaciones de la capa amorfa de SiO2, hasta pasar a α-tridimita, lo 

que conlleva múltiples cambios en la densificación de la capa superficial, debilitando el compacto 

poroso, promoviendo la formación de ríos de metal y el agrietamiento. 

La incorporación de materiales de refuerzo como lo es el Si3N4 y el SiC, es una propuesta 

económica a pesar de la oxidación pasiva, ya que el tiempo de tratamiento es sumamente corto. La 

adhesión por otro lado es algo no observado en la literatura hasta el presente estudio, demostrando 

ser materiales que le aportan una mejora en la resistencia al desgaste y resistencia a aleaciones de 

magnesio como la AZ91E. 

La fabricación de materiales compuestos matriz magnesio mediante infiltración espontánea 

reforzados con partículas de Si3N4 y SiC es una propuesta viable para obtener materiales con alto 

contenido de refuerzo, pero limitada debido a la necesidad de pre-sinterizado. El pre-sinterizado 

necesario para asegurar un material libre de defectos siempre será necesario, y las transformaciones 

del SiO2 superficial no pueden ser evitadas, ya que se necesita una temperatura al menos superior 

a 1000 °C y las transformaciones ocurren a partir de los 800 °C. No obstante, se logró obtener una 

referencia de las propiedades que pueden obtenerse con altos contenidos de refuerzo, a pesar de la 

baja reproducibilidad. 

Por otro lado, existen procesos de fabricación como “stir casring”, SPS y manufactura aditiva, en 

los cuales no es necesario llegar a una temperatura de 800 °C, evitando la cristalización y 

transformaciones del SiO2, salvaguardando la integridad de la capa amorfa y asegurando una buena 

adhesión con las aleaciones de magnesio como la AZ91E, siendo ahora posible un amplio rango 

de sistemas, con diferente contenido de refuerzo, tamaño de partícula o morfología del Si3N4 

utilizado. Incluso introduciendo la posibilidad de usar SiC realizando una evaluación similar a la 

realizada en este trabajo con el Si3N4. Una de las primeras propuestas y como resultado del estudio 
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realizado son los materiales compuestos ultra ligeros matriz magnesio (MCULMM) para 

aplicaciones balísticas o resistentes a impactos a elevada velocidad, que puede encontrarse en el 

ANEXO III.  

En pocas palabras, la propuesta destaca la importancia de las partículas de Si3N4 utilizadas como 

refuerzo en aleaciones de magnesio y su contribución en la recristalización dinámica de la aleación 

que es el mecanismo dominante en la distribución de energía y resistencia al impacto de proyectiles 

de alta velocidad. La importancia de un bajo contenido de refuerzo, a pesar de no representar un 

aumento sustancial en cuanto módulo de elasticidad o dureza, cuando se evalúa con modelos de 

predicción de propiedades mecánicas, radica en el incremento en la cinética de recristalización 

dinámica de la estructura hexagonal del magnesio y sus aleaciones que puede alcanzarse con la 

adición de partículas cerámicas. Los MCULMM tienen una densidad menor a 2 g/cm3, al utilizar 

un contenido de refuerzo menor al 10%. El tamaño de partícula juega un papel importante en la 

fabricación de estos materiales, ya que las partículas cerámicas fungen como multiplicadores de 

dislocaciones que contribuyen al aumento de la resistencia ante impactos de proyectiles de alta 

velocidad. El magnesio por sí solo es capaz de competir con las aleaciones de aluminio, titanio y 

aceros especializados para aplicaciones balísticas. Y al incorporar partículas cerámicas que 

promueven el principal mecanismo de deformación que le da resistencia al impacto al magnesio, 

podría incluso ser superior a los materiales utilizados actualmente en el sector de seguridad. 

4.15. Recomendaciones y trabajo futuro 

Se sugiere continuar con la evaluación de la cinética de oxidación del SiC, ya que al presentar el 

mismo comportamiento de oxidación pasiva que el Si3N4, es posible utilizarlo como refuerzo en 

contenidos superiores a los encontrados a la literatura, por la mejora en la adhesión debido a la 

capa de SiO2. El SiC es una propuesta incluso más económica que el Si3N4 y está disponible en el 

mercado en una amplia gama de tamaños de partícula y presentaciones. 

Se sugiere utilizar otros procesos de fabricación donde no sea necesario un tratamiento posterior a 

la oxidación pasiva, tanto del Si3N4 y el SiC. Se pueden evaluar distintos contenidos de refuerzo 

ya que la capa de SiO2 asegura la adhesión entre el refuerzo y la aleación, con un máximo del 30% 

por el proceso de “stir casting” y menor mediante manufactura aditiva y SPS. 



 175 

CONCLUSIONES. 

• Se evaluó la cinética de oxidación de polvos de nitruro de silicio (α-Si3N4) y (α+β)-Si3N4, 

desde los 1000 a los 1200 °C. Promoviendo la formación de SiO2 superficial amorfo, 

aplicado para incrementar la mojabilidad con la aleación de magnesio AZ91E. 

• Se obtuvieron las constantes cinéticas de oxidación (kp) de los polvos de nitruro de silicio 

(α-Si3N4) y (α+β)-Si3N4 evaluando la velocidad de oxidación a 1200 °C durante 5 horas, 

obteniendo valores de 9.11e-16 y 6.35e-16 kg2/m4s, respectivamente. Se encontró que la 

presencia de fase β en el nitruro de silicio disminuye la velocidad de oxidación cuando el 

tratamiento es prolongado y es capaz de modificar la morfología del SiO2 amorfo 

superficial. 

• Se fabricaron materiales compuestos AZ91E/Si3N4 mediante infiltración espontánea, 

debido al aumento de la mojabilidad del magnesio con el Si3N4 por la formación de una 

capa de SiO2 amorfo resultado de la oxidación pasiva del nitruro de silicio a elevadas 

temperaturas. 

• Es posible la fabricación de compuestos AZ91E/Si3N4 mediante infiltración espontánea, sin 

embargo, se observó una baja reproducibilidad en la fabricación del material compuesto. 

• La baja reproducibilidad es debida la dificultad que presenta la sinterización de polvos de 

Si3N4 oxidados, debido a la cristalización y transformaciones alotrópicas del SiO2 en el 

rango de entre los 800 y 900 °C, que promueven el agrietamiento y la formación de ríos de 

aleación durante la infiltración. 

• El aumento en la mojabilidad debida al SiO2 superficial del Si3N4 no solo evidencia un 

aumento en la adhesión entre el Si3N4 y la aleación AZ91E, no obstante, evita la formación 

de interfases frágiles. Siendo posible fabricar materiales compuestos AZ91E/Si3N4 

mediante técnicas como infiltración espontánea, “stir casting”, SPS y manufactura aditiva, 

modificando el contenido de refuerzo e incluso su tamaño y morfología. 

• La resistencia al desgaste de los compuestos infiltrados aumento por la incorporación del 

refuerzo a la aleación, a pesar de denotar un alto coeficiente de fricción, la tasa de desgaste 

especifica disminuye en el compuesto, con respecto a la aleación base en condiciones de 

colada y en condiciones de laminación. La tasa de desgaste especifica se redujo en más del 

50% debido a la adición del Si3N4. 
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• Los materiales compuestos fabricados presentaron un aumento de al menos 5 veces la 

dureza de la aleación base que es de aproximadamente 65 Hv, ya que se obtuvieron valores 

que van desde los 340 Hv hasta los 770 Hv, con zonas sumamente duras con valores 

superiores a los 1000 Hv. 

• El coeficiente de expansión térmica disminuyo con respecto a la aleación base, obteniendo 

un valor de 13.63x10-6 K-1 para el compuesto fabricado, en contraste con la aleación 

AZ91E de 26x10-6 K-1, debido al bajo CTE que presenta el nitruro de silicio 3.5x10-6 K-1. 

• Se identificaron áreas de mejora en el sistema estudiado para llevarse a cabo en trabajos 

posteriores o de continuación, que pueden aportar información sustancial al conocimiento 

científico en el área de materiales compuestos de matriz metálica ligeros. 

• Se propuso una nueva área de investigación en el área de materiales compuestos de matriz 

magnesio ultraligeros reforzados con partículas relacionada con el estudio de la 

recristalización dinámica y el efecto de las partículas sobre la cinética de recristalización. 
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ANEXO II. 

Trabajos de continuidad y producción científica 

En los trabajos de continuidad se destaca que se ha realizado trabajo adicional que puede 

relacionarse con el área y futuras publicaciones. 

• Se realizó la evaluación de la oxidación pasiva del SiC y su cinética de oxidación. Hacen 

falta resultados y caracterización para reportar lo obtenido y compararlo con lo obtenido 

del Si3N4. 

• Se realizó la caracterización mediante microscopía electrónica de transmisión y se encontró 

que tratamientos posteriores a la oxidación pasiva fragilizan la capa superficial y generan 

un efecto de cascarilla que separa la capa oxidada de SiO2 del Si3N4. 

• Se tiene una propuesta de fabricación de los materiales compuestos ultraligeros matriz 

magnesio que puede ser utilizada como propuesta de proyecto posdoctoral o la publicación 

de dicha propuesta. 

 

Cursos y diplomados de actualización 

• Fundamentos básicos de la espectroscopía infrarroja.  

Impartido dentro de la tercera edición de la Escuela Virtual de Caracterización de Materiales, 

2023, organizada por la Sociedad Mexicana de Materales con duración total de 9 hrs. 

• Fundamentos de la espectroscopia Raman y su aplicación al estudio de materiales. 

Impartido dentro de la tercera edición de la Escuela Virtual de Caracterización de Materiales, 

2023, organizada por la Sociedad Mexicana de Materales con duración total de 9 hrs. 

• Espectroscopia UV-Vis: Principios y aplicaciones a la Fotocatálisis.  

Impartido dentro de la tercera edición de la Escuela Virtual de Caracterización de Materiales, 

2023, organizada por la Sociedad Mexicana de Materales con duración total de 9 hrs. 

• Aportes de la Microscopía Electrónica de transmisión en el estudio de materiales 

estructurales y funcionales.  



 iv 

Impartido dentro de la tercera edición de la Escuela Virtual de Caracterización de Materiales, 

2023, organizada por la Sociedad Mexicana de Materales con duración total de 9 hrs. 

 

 

Participación en congresos y simposios 

• XLII Encuentro Nacional AMIDIQ Academia Mexicana de Investigación y Docencia en 

Ingeniería Química A.C. 

I. I. López-López, A León-Gerónimo, J. Lemus-Ruiz, A. Contreras, R. Morales-Estrella. 

Presentación Oral: Oxidación superficial de nitruro de silicio para su aplicación como material 

de refuerzo en materiales compuestos de matriz metálica. Evento virtual celebrado del 8 al 11 

de septiembre, 2021. 

• XXIX International Materials Research Congress & International Conference on 

Advanced Materials. 

A. León-Gerónimo, I. I. López-López, J. Lemus-Ruiz. Presented the contribution: Electroless 

ni-p plating for application in joining of si3n4 to inconel 600. In the A7 Advanced Structural 

Materials: Mechanics, Properties and Applications of Emerging Materials Symposium, held in 

Cancun, México from August 15th to 20th, 2021. 

• XXIX International Materials Research Congress & International Conference on 

Advanced Materials. 

I. I. López-López, Q. Miranda-Hernández, A. Contreras, R. Morales-Estrella, J. Lemus-Ruiz. 

Oral Participation: Passive oxidation behavior at high temperature of silicone nitride to 

fabrication of lightweight metal matrix composites. In the A11 Advances in Powder 

Metallurgy: Materials and Processes Symposium, held in Cancun, México from August 15th 

to 20th, 2021. 

• XLIII Encuentro Nacional AMIDIQ Academia Mexicana de Investigación y Docencia en 

Ingeniería Química A.C. 

I. I. López-López, Q. Miranda-Hernández, A. Contreras, R. Morales-Estrella, J. Lemus-Ruiz. 

Presentación Cartel: Fabricación de materiales compuestos Mg-AZ91E/Si3N4 mediante 

infiltración espontánea. Celebrado en Puerto Vallarta, México del 23 al 26 de agosto, 2022. 
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• XLIII Encuentro Nacional AMIDIQ Academia Mexicana de Investigación y Docencia en 

Ingeniería Química A.C. 

Q. Miranda-Hernández, I. I. López-López, J. Lemus-Ruiz, A. Contreras. Presentación Oral: 

Sinterización del compuesto de matriz cerámica de Al2O3-SiC por el método convencional. 

Celebrado en Puerto Vallarta, México del 23 al 26 de agosto, 2022. 
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La versión actualizada y corregida gracias a las observaciones del Dr. Arturo A. Ayón, será 

resguardada y sometida a próximas convocatorias para proyectos de investigación, ya que es 

información sin publicar y sin precedentes en la literatura actualizada al año 2024. 

Se solicita amablemente a todo lector a no compartir la información presentada en el documento. 


