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RESUMEN (en español) 

Desde hace un tiempo las sociedades avanzadas vienen reclamando un mayor cuidado 
del planeta, ya sea en los productos que consumen como en los procesos que se 
emplean para su obtención. Esta cuestión sumada al hecho de la inestabilidad creciente 
en el mercado de la energía ya sea del gas natural, los derivados del petróleo o los 
combustibles nucleares han hecho que los gobiernos y empresas privadas hayan 
apostado de modo decidido por una transición hacia fuentes de energía renovables. 
Pese a la fuerte apuesta que se está haciendo por la energía solar para la generación de 
calor y electricidad, todavía hay margen para la extensión de su uso hacia la síntesis de 
materiales. De esta manera, la primera parte de la tesis doctoral se centra en la 
investigación de procesos de síntesis de materiales cerámicos mediante el empleo de la 
energía solar concentrada como fuente de calor para el proceso. En este sentido, por 
una parte, se estudió la descomposición de las arenas de silicato de zirconio empleando 
la energía del sol para generar óxido de zirconio (IV), que es un material cerámico 
fundamental. Por otra parte, se sintetizó aluminato de magnesio (MgAl2O4) a partir de 
MgO y un residuo de la metalurgia del aluminio, como son los finos de electrofiltro del 
proceso Bayer, utilizando como fuente de calor la energía solar concentrada.  
La síntesis de materiales cerámicos es una aspecto fundamental, pero también lo es la 
sinterización de estos materiales para obtener cuerpos densos que se puedan emplear 
en diferentes campos, desde el de los refractarios hasta el de las cerámicas funcionales. 
En la segunda parte de la tesis doctoral se abordó la sinterización de materiales 
cerámicos (cerámico-cerámico y cerámico-metal) empleando diferentes tecnologías, 
incluyendo la sinterización en horno convencional de alta temperatura, la sinterización 
por spark plasma sintering o el empleo de la tecnología de láser de CO2. Los sistemas de 
materiales compuestos cerámicos densos estudiados pivotaron entorno a los materiales 
oxídicos de uso común, como el MgO y el Al2O3, a los que se incorporan diferentes tipos 
de refuerzos en forma de nanopartículas cerámicas (ZrO2, Fe2O3, Al2O3 o TiO2) o 
metálicas (molibdeno) con el objeto de mejorar su densificación y su comportamiento ya 
sea frente a la corrosión por escorias o sus propiedades mecánicas. 

RESUMEN (en inglés) 

For some time now, advanced societies have been demanding greater care for the planet, 
both in the products they consume, and the processes used to obtain them. This issue, 
added to the fact of growing instability in the energy market, whether for natural gas, 
petroleum derivatives, or nuclear fuels, has caused governments and private companies 
to have decidedly opted for a transition towards renewable energy sources. Despite the 
strong commitment that is being made to solar energy for the generation of heat and 
electricity, there is still room for the extension of its use towards the synthesis of 
materials. In this way, the first part of the doctoral thesis focuses on the investigation of 
synthesis processes of ceramic materials using concentrated solar energy as a heat 
source for the process. In this sense, on the one hand, the analysis of zirconium silicate 
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sands using the sun's energy to generate zirconium (IV) oxide, which is a fundamental 
ceramic material, was studied. On the other hand, magnesium aluminate (MgAl2O4) was 
synthesized from MgO and waste from aluminum metallurgy, such as electrofilter fines 
from the Bayer process, using concentrated solar energy as a heat source. 
The synthesis of ceramic materials is a fundamental aspect, but so is the sintering of 
these materials to obtain dense bodies that can be used in different fields, from 
refractories to functional ceramics. In the second part of the doctoral thesis, the sintering 
of ceramic materials (ceramic-ceramic and ceramic-metal) was addressed using different 
technologies, including sintering in a conventional high-temperature furnace, sintering 
by spark plasma sintering, or the use of the technology laser of CO2. The dense ceramic 
composite material systems studied in this doctoral thesis pivoted around commonly 
used oxidized materials, such as MgO and Al2O3, to which different types of 
reinforcements are incorporated in the form of ceramic (ZrO2, Fe2O3, Al2O3, or TiO2) or 
metallic nanoparticles (molybdenum) to improve its densification and its behavior either 
against corrosion by slag or its mechanical properties. 
 

 
 
SR. PRESIDENTE DE LA COMISIÓN ACADÉMICA DEL PROGRAMA DE DOCTORADO  
EN MATERIALES 
 



5 
 

AGRADECIMIENTOS 

 

Esta tesis es un trabajo en conjunto de personas que tenemos en común el gusto por la 

investigación, y que aportaron de manera directa e indirecta un granito de arena para la 

culminación de este trabajo, es por ello por lo que quiero expresarles mi agradecimiento. 

Durante nuestro caminar uno encuentra a personas que marcan una diferencia en nuestras 

vidas ya que son un “parte aguas” en el rumbo de vida, ideas, metas y gustos, y que, aunque 

sean de lugares distantes o lejanos el bien común en lo humano, académico e investigación 

se caracteriza, ya que son lazos que nos unen y que nos dan fuerzas en el día a día, Gracias: 

Dr. Daniel Fernández González y Dr. Luis Felipe Verdeja. 

Agradecimientos también al Dr. Ignacio Verdeja González y al Geólogo Lucio García-

Pertierra Luiña cuyos aportes fueron significativos en aspectos científicos, técnicos, consejos 

y experiencias de vida para los diferentes artículos publicados. 

También agradecer al Dr. Adolfo Fernández Valdés por su apoyo científico y permitirme 

realizar una estancia dentro de las instalaciones del CINN-CSIC (Asturias, España). 

Agradecer el Dr. Guadalupe Alan Castillo Rodríguez por permitirme realizar una estancia de 

investigación en la FIME-UANL-México. 

Agradecer a la Universidad Veracruzana (Vicerrectoría y Dirección General de 

Investigación) por permitirme realizar estancias de investigación, en las instituciones antes 

mencionadas. 

Agradecer a la Asociación Universitaria Iberoamericana de Posgrado (AUIP) con Programa 

de Becas de Movilidad entre Instituciones asociadas a la AUIP 2023. Y también a la 



6 
 

Universidad Veracruzana, México por la beca "Habilitación del Perfil Internacional: HAPI" 

– UV, convocatoria 2023, ya que ambas instituciones me permitieron realizar movilidad 

académica. 

Así mismo al laboratorio PROMES-CNRs (Procédés, Matériaux et Energie Solaire-Centre 

National de la Recherche Scientifique) por permitirnos utilizar infraestructura (horno solar y 

equipos) en el marco del proyecto de la Unión Europea para el acceso a la infraestructura de 

investigación SFERA II, por financiar viaje y estancia por 1 semana (en 2023) de 

experimentación en Odeillo (Francia). 

Así mismo, en especial agradecer a mi esposa Dra. Linda Viviana García Quiñonez una vez 

más por apoyarme y tenerme paciencia en momentos difíciles, una meta que se logró juntos. 

Y a mi hija Ximena Lizbeth Gómez García le dedico este trabajo de investigación. 

 

Oviedo/Uviéu, Asturias, España, Junio 2024 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



7 
 

Resumen 

Desde hace un tiempo las sociedades avanzadas vienen reclamando un mayor cuidado del 

planeta, ya sea en los productos que consumen como en los procesos que se emplean para su 

obtención. Esta cuestión sumada al hecho de la inestabilidad creciente en el mercado de la 

energía ya sea del gas natural, los derivados del petróleo o los combustibles nucleares han 

hecho que los gobiernos y empresas privadas hayan apostado de modo decidido por una 

transición hacia fuentes de energía renovables. Pese a la fuerte apuesta que se está haciendo 

por la energía solar para la generación de calor y electricidad, todavía hay margen para la 

extensión de su uso hacia la síntesis de materiales. De esta manera, la primera parte de la 

tesis doctoral se centra en la investigación de procesos de síntesis de materiales cerámicos 

mediante el empleo de la energía solar concentrada como fuente de calor para el proceso. En 

este sentido, por una parte, se estudió la descomposición de las arenas de silicato de zirconio 

empleando la energía del sol para generar óxido de zirconio (IV), que es un material cerámico 

fundamental. Por otra parte, se sintetizó aluminato de magnesio (MgAl2O4) a partir de MgO 

y un residuo de la metalurgia del aluminio, como son los finos de electrofiltro del proceso 

Bayer, utilizando como fuente de calor la energía solar concentrada.  

La síntesis de materiales cerámicos es un aspecto fundamental, pero también lo es la 

sinterización de estos materiales para obtener cuerpos densos que se puedan emplear en 

diferentes campos, desde el de los refractarios hasta el de las cerámicas funcionales. En la 

segunda parte de la tesis doctoral se abordó la sinterización de materiales cerámicos 

(cerámico-cerámico y cerámico-metal) empleando diferentes tecnologías, incluyendo la 

sinterización en horno convencional de alta temperatura, la sinterización por spark plasma 

sintering o el empleo de la tecnología de láser de CO2. Los sistemas de materiales compuestos 
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cerámicos densos estudiados pivotaron entorno a los materiales oxídicos de uso común, como 

el MgO y el Al2O3, a los que se incorporan diferentes tipos de refuerzos en forma de 

nanopartículas cerámicas (ZrO2, Fe2O3, Al2O3 o TiO2) o metálicas (molibdeno) con el objeto 

de mejorar su densificación y su comportamiento ya sea frente a la corrosión por escorias o 

sus propiedades mecánicas. 
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Summary 

For some time now, advanced societies have been demanding greater care for the planet, both 

in the products they consume, and the processes used to obtain them. This issue, added to the 

fact of growing instability in the energy market, whether for natural gas, petroleum 

derivatives, or nuclear fuels, has caused governments and private companies to have 

decidedly opted for a transition towards renewable energy sources. Despite the strong 

commitment that is being made to solar energy for the generation of heat and electricity, there 

is still room for the extension of its use towards the synthesis of materials. In this way, the 

first part of the doctoral thesis focuses on the investigation of synthesis processes of ceramic 

materials using concentrated solar energy as a heat source for the process. In this sense, on 

the one hand, the analysis of zirconium silicate sands using the sun's energy to generate 

zirconium (IV) oxide, which is a fundamental ceramic material, was studied. On the other 

hand, magnesium aluminate (MgAl2O4) was synthesized from MgO and waste from 

aluminum metallurgy, such as electrofilter fines from the Bayer process, using concentrated 

solar energy as a heat source. 

The synthesis of ceramic materials is a fundamental aspect, but so is the sintering of these 

materials to obtain dense bodies that can be used in different fields, from refractories to 

functional ceramics. In the second part of the doctoral thesis, the sintering of ceramic 

materials (ceramic-ceramic and ceramic-metal) was addressed using different technologies, 

including sintering in a conventional high-temperature furnace, sintering by spark plasma 

sintering, or the use of the technology laser of CO2. The dense ceramic composite material 

systems studied in this doctoral thesis pivoted around commonly used oxidized materials, 

such as MgO and Al2O3, to which different types of reinforcements are incorporated in the 
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form of ceramic (ZrO2, Fe2O3, Al2O3, or TiO2) or metallic nanoparticles (molybdenum) to 

improve its densification and its behavior either against corrosion by slag or its mechanical 

properties. 
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1. Introducción 

La palabra “cerámica” proviene del término griego “keramos”, que significa “material 

calcinado” o “material horneado” (Pero-Sanz Elorz et al., 2019; Verdeja, 2008a, 2008b). 

Los materiales cerámicos se suelen clasificar de varias formas (origen, aplicación, estructura 

cristalina, tipo de enlace, procesamiento, entre otros), pero la más común y sencilla puede 

ser: cerámica tradicional y cerámica avanzada (Rahaman, 2003; Schacht, 2004). Desde 

luego, pese a la importancia de las cerámicas tradicionales por su aplicación ornamental o 

alimentaria, las cerámicas avanzadas abarcan un campo más amplio motivado por su uso 

estructural y funcional a nivel industrial, entre otros. Es por ello por lo que la investigación 

se centra con mayor diligencia hacia el campo de las cerámicas avanzadas en general, y los 

materiales refractarios en particular, los cuales se caracterizan por sus extraordinarias 

propiedades físicas, químicas, mecánicas y refractarias, ya que están diseñados para que sus 

prestaciones no se deterioren con las elevadas temperaturas, incluso bajo la influencia de 

materiales fundidos. Debido a esto, los materiales refractarios son indispensables en toda 

actividad industrial, en específico en la industria de los metales o metalurgia, siendo 

utilizados principalmente como revestimientos de paredes, pisos y bóvedas de diferentes 

hornos.   

Los materiales refractarios se pueden dividir en tres grupos dependiendo del grado de acidez: 

básicos, neutros y ácidos (Schacht, 2004; Verdeja, 2008b). Su uso y aplicación para la cual 

fueron diseñados depende del tipo de horno, entre los que podemos mencionar:  

i) ladrillo de sílice, en el cual se le añaden de un 3 a 3.5 % de CaO para promover 

la sinterización en fase liquida,  

ii) ladrillo de semi-sílice, el cual contiene de un 18 a 25% de Al2O3,  
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iii) ladrillo de arcilla refractaria, que está hecho de caolinita (Al2O3 · SiO2 · 2H2O) 

entre un 25 a 45 % de Al2O3,  

iv) ladrillo con alto contenido en alúmina de un 45 a 100 % de alúmina,  

v) ladrillo de dolomita, el cual está hecho de (CaCO3 · MgCO3),  

vi) el ladrillo de magnesia, que contiene principalmente MgO (>90% MgO), 

vii) ladrillos de cromita, pueden contener entre un 34% de Al2O3 y un 30% de Cr2O3, 

a menudo se producen ladrillos de magnesia-cromita,  

viii) ladrillos refractarios de zircón (ZrO2 · SiO2), los cuales pueden contener un 4% 

de CaO (Carter, 2013).  

Como se puede constatar, las grandes familias de refractarios de naturaleza oxídica se basan 

en CaO, MgO, Al2O3, Cr2O3, SiO2 o ZrO2, aunque hay otro tipo de materiales de tipo carburo 

o nitruro que también se emplean con finalidad de refractarios. Estos ladrillos refractarios 

son fabricados de diferentes materias primas, como las anteriores, se prensan, para obtener 

compactos en verde, y, posteriormente, se tratan térmicamente a elevadas temperaturas 

(sinterización).  

La industria cerámica se enfrenta a toda una serie de problemas relacionados con la lucha 

contra el cambio climático. Este aspecto afecta tanto a la obtención de las materias primas 

como a la obtención de los productos sinterizados porque ambos procesos requieren de 

elevadas temperaturas y, por ende, implican elevados consumos de energía que, en la 

actualidad, son satisfechos por combustibles fósiles o electricidad. Estos consumos de 

energía tienen un impacto en las emisiones de gases de efecto invernadero (y otros 

contaminantes), inclusive la electricidad que, por ejemplo, en el caso de España tiene un 

factor de emisión del entorno de los 250 g CO2 eq/kWh consumido. Asimismo, las 
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condiciones cambiantes en lo que a la geopolítica respecta tienen un impacto relevante en la 

política de precios de los combustibles fósiles, que también se traslada a la electricidad como 

producto final. Así, por ejemplo, en los meses posteriores al intento de conquista de Kiev 

(mayo-julio de 2022) durante la invasión rusa de Ucrania (2014-actualidad) los precios del 

gas alcanzaron máximos que, en el caso de Europa, dieron lugar a estratosféricos precios de 

la electricidad porque era el coste de la generación de electricidad con gas natural el que 

fijaba los precios mínimos de la electricidad.  

Por otra parte, los consumidores de productos cerámicos y refractarios vienen demandando 

materiales con mejores prestaciones, e incluso con formas semiacabadas, o acortar los 

tiempos de sinterización. Algunas de estas cuestiones pueden ser respondidas mediante el 

empleo de técnicas de sinterización no convencionales, como la sinterización por descarga 

de plasma (más conocida por su denominación en inglés Spark Plasma Sintering o SPS) o la 

sinterización mediante el empleo de láseres. En el caso de la tecnología Spark Plasma 

Sintering es posible lograr materiales con unas propiedades mejoradas en ciclos cortos de 

sinterización debido a una combinación de calentamiento, presión y condiciones de vacío 

simultáneas. Permite, igualmente, lograr temperaturas de sinterización muy superiores a las 

que permiten los hornos convencionales (es posible alcanzar temperaturas de sinterización 

superiores a los 2500 ºC) (Guardia-Valenzuela et al., 2018), a excepción, si cabe de los 

hornos de grafito. Estas altas temperaturas permiten, junto con los efectos de las condiciones 

de vacío y la presión, lograr que fenómenos de sinterización que empleando métodos 

convencionales ocurren a una temperatura muy elevada ocurran a temperaturas mucho más 

bajas empleando la tecnología SPS. Todo ello sumado a que es posible lograr un efecto sobre 

el tamaño de grano del material a sinterizar (Suárez et al., 2013). Otras técnicas, como la 
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sinterización por láser o selective laser sintering, están emergiendo como una interesante 

alternativa en el campo de la fabricación aditiva, aunque se trata de un campo todavía muy 

incipiente (Yan et al., 2020). 

Volviendo nuevamente a la síntesis de materiales cerámicos, la obtención de estos se enfrenta, 

como se decía, a una problemática de emisiones de gases de efector invernadero. Aunque 

todavía no existen muchas alternativas sostenibles, una de las más prometedoras es el empleo 

de la energía solar concentrada. Mediante esta tecnología, aunque todavía a escala de 

laboratorio (o piloto) se ha logrado llevar a cabo procesos de la síntesis de materiales 

(obtención de metales y cerámicos refractarios duros), el procesado de materiales 

(tratamientos superficiales, soldadura o sinterización) o reciclado de materiales 

(descontaminación de suelos, reciclado de aluminio o reciclado de otros residuos 

industriales). La aplicación de la energía solar al campo de los materiales cerámicos podría, 

por lo tanto, contribuir a eliminar las emisiones de gases de efecto invernadero y a una 

reducción de los costes energéticos (Fernández-González, 2023; Fernández-González et 

al., 2018). 

De esta manera, esta tesis doctoral va a centrarse en dos aspectos fundamentales de la 

industria cerámica, por una parte, en la síntesis mediante el empleo de energía solar de 

materiales cerámicos, y, por otra parte, en la sinterización de materiales cerámicos avanzados 

empleando diferentes técnicas de sinterización (horno convencional, sinterización por láser 

de CO2 y spark plasma sintering). Por lo que respecta a las familias de materiales a estudiar 

se incluye, en la síntesis de materiales, la obtención de zirconia por descomposición térmica 

del silicato de zirconio y la obtención de aluminato de magnesio a partir de MgO y un residuo 

de la metalurgia del aluminio de alto contenido en Al2O3, y en la sinterización de materiales, 
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la obtención de cuerpos densos de composites Al2O3-molibdeno y MgO con nanopartículas 

de óxidos metálicos (ZrO2, TiO2, Al2O3, Fe2O3, SiO2). 
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2. Objetivos 

La investigación recogida en esta tesis doctoral se centra en el campo de los materiales 

cerámicos avanzados, enfocándose en dos grandes líneas de trabajo como son la síntesis de 

materiales cerámicos y la sinterización de materiales compuestos de matriz cerámica 

empleando técnicas convencionales de sinterización. Los objetivos generales de la 

investigación son, para cada una de las líneas de trabajo propuestas, los que siguen: 

Línea de la síntesis de materiales cerámicos: 

- Emplear la energía solar concentrada como una fuente de calor para procesos 

industriales de interés tecnológico, como la fabricación de materiales cerámicos, 

como una alternativa para contribuir a la reducción de las emisiones de gases de 

efecto invernadero. 

Línea de la sinterización de materiales compuestos de matriz cerámica: 

- Utilizar rutas de sinterización convencionales (hornos de alta temperatura) y no 

convencionales (sinterización con láser de CO2 y por spark plasma sintering) para 

obtener cuerpos densos que pudieran ser empleados en aplicaciones de interés 

tecnológico. 

A continuación, se profundizará en los objetivos particulares de cada una de las líneas de 

investigación anteriormente expuestas. Comenzando con la síntesis de materiales cerámicos: 

- Estudiar la descomposición térmica empleando energía solar concentrada de las 

arenas de silicato de zirconio para obtener óxido de zirconio (ZrO2) y recuperación 

del mismo por lixiviación con sosa a baja temperatura (200 ºC). 
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- Analizar el empleo de aditivos para mejorar-facilitar la extracción del óxido de 

zirconio, incluyendo la descomposición sin aditivos, empleando un 10 % en peso de 

carbonato de sodio o utilizando diferentes contenidos de óxido de calcio (II) (10, 25 

y 50% en peso). 

- Investigar la síntesis de la espinela MgAl2O4 empleando energía solar concentrada 

como una alternativa de síntesis sencilla empleando una energía renovable a partir de 

magnesia industrial y residuos de la industria metalúrgica (finos de electrofiltro del 

proceso Bayer). 

- Evaluar la influencia del empleo de residuos de tres plantas de fabricación de alúmina 

metalúrgica, analizar sus parámetros microestructurales y considerar la factibilidad 

tecno económica del proceso. 

Por lo que respecta a la línea de la sinterización de materiales cerámicos los objetivos que se 

proponen son los que a continuación se detallan para el refuerzo de cerámicas de matriz 

magnesia y aditivos en forma de nanopartículas, empleando para ello la metodología de 

sinterización convencional: 

- Estudiar la incorporación de nanopartículas de ZrO2, TiO2, SiO2, Al2O3, Fe2O3 y 

Fe2Al2O4 en diferentes contenidos a un cerámico de matriz MgO y evaluar la 

influencia en la microestructura y propiedades del material compuesto obtenido. 

- En el caso del material compuesto MgO-TiO2, estudiar el empleo de nanopartículas 

de TiO2, en diferentes contenidos 1, 3 y 5 % en peso, y variando el precursor del 

MgO, que podía ser MgO caustico o brucita (Mg(OH)2). Evaluar la microestructura, 

y propiedades físicas y mecánicas del composite obtenido. 
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- En el caso de los materiales compuestos MgO-SiO2 y MgO- Fe2O3, estudiar el empleo 

de diferentes contenidos 1, 3 y 5 % en peso en la densificación y microestructura del 

material denso obtenido. 

- En el caso del material compuesto MgO- Al2O3, estudiar diferentes contenidos de 

Al2O3 en peso: 1, 2 y 5, en la microestructura y las propiedades físicas y mecánicas 

del composite obtenido. También, evaluar la influencia de la temperatura de 

sinterización: 1300, 1500 y 1600 ºC. 

- En el caso del material compuesto MgO-ZrO2, analizar diferentes contenidos en ZrO2 

en peso: 1, 3 y 5, en la microestructura y las propiedades físicas y mecánicas del 

composite obtenido. También, evaluar la influencia de la temperatura de 

sinterización: 1550 y 1650 ºC, y el modo de prensado: presión en frío uniaxial, 

prensado isostático, o ambas. Asimismo, el objetivo es estudiar el comportamiento de 

refractario frente al empleo de escoria de silicomanganeso con el fin de buscar un 

potencial uso industrial para el composite. 

- En el caso del material compuesto MgO- Fe2Al2O4, analizar diferentes contenidos en 

Fe2Al2O4 en peso: 1, 2.5, 5, 10 y 20, en la microestructura y las propiedades físicas y 

mecánicas del composite obtenido.  

Finalmente, dentro de la línea de la sinterización de materiales cerámicos, se propone estudiar 

el empleo de novedosas tecnologías de sinterización y procesamiento de polvos en la 

obtención de cuerpos densos de un cerámico común como el de Al2O3: 

- Obtener nanocomposites de alúmina y molibdeno mediante la ruta coloidal 

empleando cloruro de molibdeno como precursor del molibdeno. Estudiar la 

influencia de diferentes contenidos en peso (1, 5 y 10 %) en las propiedades físicas 
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(densificación) y mecánicas del composite (dureza, resistencia a flexión y tenacidad), 

y como el molibdeno afecta a la microestructura en términos de crecimiento de grano. 

Evaluar el papel que desempeña el empleo de la tecnología de sinterización spark 

plasma sintering en estas cuestiones. 

- Emplear la tecnología de sinterización de láser de CO2 para obtener cuerpos densos 

de Al2O3-Mo, variando el contenido en molibdeno (1, 2.5, 5, 10 y 20 % en peso), y 

evaluar cómo influye en la densificación y la microestructura el empleo de esta 

tecnología. 
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3. Síntesis de materiales cerámicos empleando energía solar 

concentrada: Motivación de la investigación, novedad y discusión 

de los principales avances en el área. 

Las sociedades modernas avanzadas demandan cada vez más que la producción de los 

diferentes elementos de consumo se realice de la forma más sostenible desde el punto de vista 

medioambiental posible. A esto se suma la cada vez más creciente inestabilidad geopolítica 

que, junto con el hecho de que los combustibles de uso común se encuentren en manos de 

pocas corporaciones o países, conduce a una crisis energética poco más que perpetua, en 

parte motivada por una falta de soberanía energética. Así hemos visto que durante los meses 

posteriores a la invasión a gran escala de Ucrania los precios del gas natural se dispararon a 

niveles nunca vistos lo que generó una crisis de grandes dimensiones en Europa por una parte 

en el sector eléctrico como el industrial con subidas de precios que alcanzaron las dos cifras 

porcentuales. Esta situación viene siendo recurrente desde las grandes crisis del petróleo que 

tienen lugar casi cada década. En estos periodos de incertidumbre la política es la de buscar 

fuentes alternativas que vengan a paliar estos problemas, y al albur de los cuales el desarrollo 

de las energías renovables ha adquirido una dimensión tal que actualmente prácticamente el 

50% de la eléctrica en España es generada mediante estas fuentes de energía (Figura 1). 

 

Figura 1. Mix energético para España en el año 2021 (El sistema eléctrico español, 2021). 
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Pese a la implantación de las energías renovables en la generación de electricidad o calor, 

todavía son pocas las investigaciones llevadas a cabo para buscar un uso directo de las 

energías renovables en la producción de materiales metálicos o cerámicos. En este campo, la 

energía solar puede jugar un papel fundamental pues, cuando se encuentra adecuadamente 

concentrada permite alcanzar temperaturas que pueden llegar a superar los 2000 ºC, que son 

los suficientes para llevar a cabo la mayoría de los procesos de la industria de los materiales.   

3.1. La energía solar en el campo de los materiales 

La utilización de la energía solar en el campo de los materiales viene de lejos. Cuenta la 

leyenda que Arquímedes hundió la flota romana durante el Sitio de Siracusa durante la 

Segunda Guerra Púnica allá por el siglo III antes de Cristo (Figura 2). Más allá de este hecho, 

la aplicación tradicional de la energía solar en el campo de los materiales es el secado de los 

ladrillos de adobe al sol. 

 

Figura 2. Fotograma de la película Indiana Jones y el dial del destino donde se recrea el 

empleo por parte de Arquímedes de espejos durante el Sitio de Siracusa para hundir la flota 

romana. 

Particularmente en la síntesis de materiales avanzados, la investigación comienza en el siglo 

XVII cuando un matemático alemán llamado Ehrenfried Walter Von Tschirnhaus diseñó, 

construyó y trabajó con lentes y espejos con el objetivo de concentrar la energía del sol y así 
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fue capaz de fundir hierro y obtener porcelana. Posteriormente, durante el periodo Moderno, 

Cassini diseñó una lente de 1 metro de diámetro y fundió hierro y plata, mientras que 

Lavoisier demostró que era posible el tratamiento de metales empleando atmósferas 

especiales como nitrógeno (Flamant & Balat-Pichelin, 2009). Fue, sin embargo, tras la 

Segunda Guerra Mundial cuando Felix Trombé logró la fusión de cerámicos refractarios de 

alto punto de fusión (alúmina, óxido de cromo, zirconia, óxido de hafnio y óxido de torio), y 

junto con sus colaboradores Marc Foex and Charlotte Henry La Blanchetais montaron el 

horno solar de Meudon, el horno solar de Mont Louis y el famoso horno solar de Font Romeu-

Odeillo-Via (este último a finales de los años 60) (Figura 3). 

 

 

Figura 3. Felix Trombé, Horno Solar de Odeillo en construcción y horno solar en la 

actualidad. 
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Para alguien no acostumbrado a la investigación en el campo de la energía solar puede 

resultar llamativo el hecho de que se puedan lograr temperaturas superiores a los 3000 ºC 

con el simple empleo de espejos y lentes. Cierto es que lo común es que se pueda operar a 

temperaturas entre 1500 y 2000 ºC en un volumen de material razonable debido a cuestiones 

relacionadas con la meteorología (humedad, contaminación o nubosidad), aunque es 

temperatura suficiente para la mayoría de los procesos empleados en metalurgia.  

Existen varios tipos de hornos solares, que se definen como sistemas ópticos que permite 

concentrar la radiación solar en pequeñas superficies. Se describen de modo breve a 

continuación los distintos tipos de concentradores que existe: 

- Horno solar de tipo directo y una sola lente, mejor conocido como lente Fresnel 

(haciendo un símil, como una lupa), Figura 4. 

 

Figura 4. Horno solar de tipo lente de Fresnel. 

- Los reflectores parabólicos, también de tipo directo, porque la radiación solamente se 

desvía en una ocasión, Figura 5. 
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Figura 5. Reflector parabólico. 

- Concentradores parabólicos de eje horizontal, de tipo indirecto, porque la radiación 

ya sufre dos desviaciones antes de alcanzar la muestra, Figura 6. 

 

Figura 6. Concentrador parabólico de eje horizontal. 

- Concentrador parabólico de eje vertical, análogo al anterior, pero el concentrador 

parabólico se encuentra en la vertical con relación a la superficie de la Tierra. El 

esquema se muestra en la Figura 7. 
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Figura 7. Concentrador parabólico de eje vertical. 

En el caso del equipamiento empleado en esta tesis doctoral, se utilizó el horno solar (Medium 

Size Solar Furnace) de eje vertical de 0.9 kW localizado en Font Roméu-Odeillo-Via 

(Francia) perteneciente al PROMES-CNRS (PROcédés Matériaux et Energie Solaire-Centre 

National de la Recherche Scientifique). Consiste en un concentrador parabólico de 1.5 metros 

de diámetro, donde se logra concentrar la radiación 15000 veces en el punto focal de 1 

centímetro de diámetro. Se muestra un esquema completo del equipo en la Figura 8. 
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Figura 8. Imágenes reales y esquemáticas de la instalación y equipos empleados (Fernández-

González et al., 2024). 

3.2. Síntesis de materiales cerámicos 

La energía solar ha sido ampliamente utilizada en la síntesis de materiales cerámicos, entre 

los que se incluyen la obtención de cordierita a partir de las constituyentes temperaturas de 

1300 ºC (Oliveira et al., 2009). Sin embargo, el campo más prolífico en la síntesis de 

materiales empleando energía solar concentrado fue el de los materiales cerámicos 

refractarios duros pues se han obtenido desde carburos, nitruros u óxidos como son 

(Fernández-González, 2023): 

- Nitruros y carburos de silicio. 
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- Carburos y nitruros de tungsteno. 

- Carburos y nitruros de titanio. 

- Nitruros y carburos de molibdeno. 

- Carburos de calcio. 

- Nitruros de zirconio. 

- Carburos y nitruros de aluminio. 

- Alúmina. 

- Nitruros y carburos de cromo. 

- Carburos y nitruros de tántalo. 

- Carburos y nitruros de vanadio. 

- Nitruros y carburos de niobio. 

Otros trabajos en esta línea tuvieron lugar en la síntesis de ferritas, como el Mg(Cr, Fe)2O4, 

(Michalsky et al., 2014) a 1200 ºC en tiempos cortos. Otros investigadores abordaron la 

sinterización del titanatos de magnesio empleando energía solar (Apostol et al., 2018). 

3.3. Síntesis del óxido de zirconio: Novedad y discusión  

El óxido de zirconio se puede encontrar en la naturaleza en la forma de baddeleyita, aunque 

se obtiene por vía térmica o termoquímica a partir de las arenas de silicato de zirconio con 

separación posterior de los productos fundamentalmente por diferencia de solubilidad. De 

esta manera, la manera de producir zirconia consiste en la calcinación/disociación por fusión 

directamente, o empleando diferentes aditivos como la sosa, el carbonato de sodio, el óxido 

de calcio o magnesio, fluorosilicato de potasio o carbonatos de calcio. En este sentido, debido 

al gran potencial que ofrece la energía solar, dado que permite alcanzar temperaturas que 

superan las necesarias para lograr la descomposición del silicato de zirconio, se propuso en 



31 
 

este primer artículo la obtención del óxido de zirconio por descomposición térmica de las 

arenas de silicato de zirconio. La referencia del artículo 1 es: 

Daniel Fernández-González, Juan Piñuela-Noval, Íñigo Ruiz-Bustinza, Carmen González-

Gasca, Cristian Gómez-Rodríguez, Linda Viviana García Quiñonez, Adolfo Fernández, 

Luis Felipe Verdeja, 2023: Solar dissociation of zirconium silicate sand: A clean alternative 

to obtain zirconium dioxide, Journal of Cleaner Production, 420, 138371. 

https://doi.org/10.1016/j.jclepro.2023.138371  

En este trabajo lo que se propuso fue la síntesis de la zirconia mediante un proceso de dos 

etapas, pirometalurgia e hidrometalurgia, en las que la primera se llevó a cabo empleando 

energía solar concentrada. La segunda consistió en una lixiviación en medio acuso con sosa 

cáustica a 200 ºC durante 6 horas en un reactor a presión, seguido de una filtración con agua. 

De esta manera, en la primera etapa se llevó a cabo el calentamiento de la arena de silicato 

de zirconio sin aditivos, con un 10% en peso de carbonato de sodio y con diferentes 

contenidos de óxido de calcio (10, 25, y 50% en peso) (Figura 9). Llegados a este punto ya 

se observa la formación de fases complejas de zirconio con los aditivos, con lo que la ruta 

más prometedora resultó ser la que consistía en la simple descomposición del silicato de 

zirconio. 

https://doi.org/10.1016/j.jclepro.2023.138371
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Figura 9. Rutas de síntesis empleadas para obtener el óxido de zirconio empleando energía 

solar concentrada. 

Para la segunda fase (ruta hidrometalúrgica), hay que tener en cuenta que el dióxido de 

zirconio es insoluble en agua y, además, se considera químicamente no reactivo. Por otra 

parte, la sílice reacciona con la sosa (hidróxido de sodio) para dar lugar a silicatos solubles 

de sodio. Por ello se lleva a cabo un filtrado final con agua que permitió obtener un producto 

con casi un 95% de ZrO2. De esta manera, empleando la energía solar concentrada se podría 

obtener un cerámico de uso común sin generar contaminantes gaseosos de efecto 

invernadero. 

3.4. Síntesis de aluminato de magnesio: Novedad y discusión 

La metalurgia del aluminio genera durante la fabricación de la alúmina en el proceso Bayer 

un subproducto recogido en los electrofiltros que se genera en volúmenes próximos a las 

80000-100000 toneladas en una planta de 1.2 Mt de alúmina (Sancho et al., 2009). Este 

subproducto contiene una mezcla de alúminas e hidróxidos de aluminio de pequeño tamaño 

(finos) y se han propuesto numerosas posible aplicaciones como la eliminación de 

contaminantes metálicos en aguas (Jose Sancho-Gorostiaga et al., 2021), recuperación de 



33 
 

elementos de valor como el aluminio o el galio (Okudan et al., 2015) o la fabricación de 

refractarios (Sancho-Gorostiaga et al., 2021). En cualquier caso, lo que no se había 

propuesto hasta este trabajo había sido la utilización de este subproducto como materia prima 

para la síntesis de aluminato de magnesio. Se trata de una espinela con interés debido a sus 

excelentes propiedades químicas, térmicas, dieléctricas, mecánicas u ópticas (Ganesh 2013). 

Asimismo, se trata de un excelente material refractario de gran importancia como material 

estructural cerámico debido a sus propiedades físicas, químicas y térmicas a temperatura 

ambiente y altas temperaturas (Ping et al., 2001). Aunque existen numerosas rutas de 

síntesis, nunca se había empleado la energía solar concentrada para su síntesis que es, junto 

con la síntesis del aluminato de magnesio a partir de los finos de electrofiltro del proceso 

Bayer, la principal novedad de este trabajo. La referencia del artículo 2 es: 

Daniel Fernández-González, Juan Piñuela-Noval, Íñigo Ruiz-Bustinza, Carmen González-

Gasca, Cristian Gómez-Rodríguez, Linda Viviana García-Quiñonez, Adolfo López-

Liévano, Adolfo Fernández, Luis Felipe Verdeja, 2024: Solar assisted production of MgAl2O4 

from Bayer process electrofilter fines as source of Al2O3, Journal of Sustainable Metallurgy, 

10, 296-310. https://doi.org/10.1007/s40831-024-00805-6  

En este trabajo se trabajó con finos de electrofiltro del proceso Bayer generados en tres 

factorías localizadas en Canadá, Irlanda y España, compuestos mayoritariamente por alúmina 

α, alúmina γ y gibbsita, y granulometría muy fina. Por otra parte, se empleó MgO de calidad 

industrial. El mezclado se realizó en seco en una relación molar 1:1 para obtener el MgAl2O4, 

a partir del MgO y la cantidad correspondiente de finos teniendo en cuenta el contenido en 

gibbsita presente en cada subproducto. Se realizaron simulaciones empleando el ANSYS para 

comprobar que las temperaturas de trabajo eran lo suficientemente elevadas para la síntesis 

https://doi.org/10.1007/s40831-024-00805-6
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del material empleando como referencia para los cálculos la medida de un termopar colocado 

en la cara exterior del crisol donde se realizaron los experimentos. Con una duración máxima 

de 15 minutos se logra un producto cristalino en el caso de los tres tipos de residuos sin 

generar emisiones de gases contaminantes. El esquema global del proceso se recoge en la 

Figura 10. 

 

Figura 10. Diagrama de flujo del proceso basado en energía solar para obtener la espinela 

MgAl2O4. 

Como se ha podido comprobar, esta primera parte de la tesis doctoral se ha centrado en la 

síntesis de materiales de uso típico en el campo de los materiales cerámicos refractarios. Por 

un lado, tenemos la síntesis del dióxido de zirconio, que es uno de los óxidos que se 

emplearon como refuerzo en los refractarios sinterizados en la segunda parte de la tesis 

doctoral, aunque hay que señalar que no fueron los polvos que se obtuvieron en esta primera 

parte los que se emplearon (aunque se hubiera podido) como refuerzo de los refractarios de 

magnesia. Por otro lado, tenemos la síntesis de MgAl2O4 empleando los dos óxidos que se 

emplearon como constituyente matriz para los refractarios sinterizados en la segunda parte 

de la tesis doctoral: el MgO y el Al2O3, aunque en este caso se hayan mezclado en una 

proporción molar 1:1 para obtener un material refractario.  
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4. Sinterización de materiales cerámicos de matriz MgO o Al2O3 

con nanopartículas de óxidos cerámicos o metálicas empleando 

técnicas convencionales o avanzadas (láser de CO2 y spark plasma 

sintering): Motivación de la investigación, novedad y discusión de 

los principales avances en el área. 

El progreso de las sociedades viene demandando cada vez más requisitos cada vez más 

exigentes en lo que a los materiales se refiere. En este sentido, es habitual prestar una mayor 

atención a los materiales o producto final, pero también es necesario pensar en los equipos e 

instalaciones que se emplean para fabricar los diferentes materiales, los cuales se enfrentan 

a cada vez más restrictivas condiciones medioambientales y de productividad. Así pues, si 

bien la primera parte de la tesis se centraba en la síntesis de materiales empleando energía 

solar concentrada, la segunda parte de la tesis doctoral se centra en el desarrollo de materiales 

compuestos de matriz MgO o Al2O3 mejorados con nanopartículas de óxidos metálicos y 

metales para su empleo en los refractarios de hornos y equipos industriales. Los trabajos se 

dividieron en dos grandes bloques, que son: 

- Materiales cerámicos de matriz MgO y reforzados con nanopartículas de óxidos 

metálicos sinterizados en diferentes condiciones por la ruta convencional de horno de 

alta temperatura.  

- Materiales cerámicos de matriz Al2O3 y reforzados con nanopartículas de molibdeno 

metal sinterizados por dos rutas novedosas como son el láser de CO2 y la tecnología 

spark plasma sintering. 
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4.1. Fabricación de materiales cerámicos  

La fabricación de los materiales cerámicos es un campo muy amplio de estudio que abarcar 

desde la obtención de materias primas o el mezclado de las materias primas para obtener 

compuestos, la preparación del compacto verde o el proceso de sinterización. En este sentido, 

hemos visto en la primera parte de la tesis dos casos prácticos de lo que sería la síntesis de 

materias primas fundamentales para la industria cerámico-refractaria, como el ZrO2 o el 

MgAl2O4. En este segundo caso, los polvos obtenidos se podrían emplear como materia 

prima para obtener cuerpos densos por alguna de las técnicas existentes en la actualidad, i.e. 

prensado en frío y sinterización en horno convencional de alta temperatura. La síntesis de 

este material se realizó por reacción en estado sólido empleando energía solar concentrada, 

aunque, como se comenta en la introducción de ese trabajo existen numerosas técnicas de 

síntesis. Entre ellos destacan los basados en precursores químicos porque permiten obtener 

materiales muy homogéneos. A modo de ilustración, el proceso sol-gel atrae la atención, ya 

que actualmente existen varios estudios donde desde sales reactivas sintetizan 

nanoestructuras cerámicas obtenidas a baja temperatura (Ahmed & Abdel-Messih, 2011; 

Jayasankar et al., 2008; Zhang et al., 2004). Un limitante es que su uso en la producción 

de cerámicas avanzadas puede implicar graves dificultades como microestructuras no 

deseadas (Rahaman, 2003). Así mismo otros métodos como el spray pirolisis o la deposición 

química de vapor son utilizados mayoritariamente para la obtención de materiales 

semiconductores de películas delgadas con grosores del orden de nanómetros (Boughalmi et 

al., 2014; Messina et al., 2007), limitando su uso a capas con grosores muy pequeños. En 

general cada procesamiento tiene sus ventajas e inconvenientes y como cada metodología 

tiene su interés ya sea por la posibilidad de síntesis de materiales a bajas temperaturas, la 
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obtención de películas cerámicas delgadas o la mejora en la distribución de la segunda fase 

sobre el constituyente matriz, entre muchas otras cuestiones que son objeto de estudio 

individualizado.  

Pasando ya la obtención de cuerpos densos cerámicos, la sinterización de polvos se erige 

como la opción más razonable por su bajo coste y buenos resultados en la producción de 

materiales cerámicos policristalinos densos (Rahaman, 2003). La combinación con alguna 

de las metodologías existentes para la preparación de los polvos, como es la ruta basada en 

el dopaje coloidal, permite lograr cuerpos densos con mejores propiedades que las de los 

obtenidos por el simple mezclado con bolas y sinterización a elevada temperatura (Piñuela-

Noval et al., 2023). El método de sinterización se puede, pues, dividir en dos partes: procesos 

antes y después de la sinterización. Antes de la sinterización se pueden incluir: 

1.- Síntesis del polvo partiendo de materias primas comerciales o empleando alguna de las 

rutas químicas que existen, como es el dopaje coloidal, que son técnicas que se emplean en 

algunos de los trabajos que forman esta tesis doctoral.   

2. Consolidación del polvo para producir un cuerpo conformado en verde, generalmente se 

han obtenido con alguna de las siguientes técnicas, al igual que se hace en alguno de los 

trabajos que acompañan a esta tesis doctoral: 

i) prensado en polvo (seco o semiseco) en un dado metálico,  

ii) mezcla de polvo con agua o polímero orgánico para producir masa plástica a la que 

se le da forma mediante presión,  

iii) fundición a partir de una suspensión concentrada (fundición en barbotina).  
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3.- Proceso de sinterización, en la que el cuerpo conformado en verde es calentado para 

producir una microestructura deseada (German, 1996; Rahaman, 2003). En este sentido, el 

proceso de sinterización se puede llevar a cabo empleando ya sean hornos convencionales de 

alta temperatura o novedosas técnicas de sinterización, como el láser de CO2 o la 

sinterización por spark plasma sintering.   

Esta segunda parte de la tesis, aunque se estudian diferentes métodos de preparación de los 

polvos y varias tecnologías de preparación de los compactos en verde, lo que da unidad 

temática es el empleo de diferentes metodologías de sinterización como son los hornos de 

sinterización de alta temperatura el láser de CO2 o la sinterización por spark plasma sintering.  

Se hará, pues, en las siguientes líneas una introducción al tema de la sinterización y las 

diferentes técnicas de sinterización que existen disponibles en la actualidad. 

4.2. Sinterización de materiales cerámicos 

La sinterización es un proceso térmico que se utiliza en diferentes materiales para la 

obtención de cuerpos densos, ya sean metálicos, cerámicos o compuestos. La sinterización 

es una de las tecnologías humanas más antiguas y se originó en la era prehistórica con la 

cocción de la cerámica (Kang, 2005a). En cerámicos se emplea para ofrecer resistencia y 

una estructura más sólida a un determinado cuerpo en verde que fue compactado o prensado 

previamente. Generalmente la sinterización ocurre en hornos espéciales con diversas zonas 

de temperatura.  

Cuando se lleva a cabo la sinterización los poros son eliminados y la pieza llega a ser más 

densa y con mayor resistencia mecánica. La sinterización de las partículas se puede llevar a 
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cabo en estado sólido y en estado líquido (German et al., 2009; Kang, 2005d). En estado 

sólido, ocurren cuatro etapas importantes, las cuales son (German, 1996; Kang, 2005b): 

a) adhesión; es cuando las partículas se acomodan debido a las vibraciones ocasionadas por 

la energía que existe en la alta temperatura,  

b) inicial; ocurren diferentes mecanismos de difusión (superficial, en volumen, por límite de 

grano, vapor-condensación, flujo viscoso o plástico), los cuales crean formación y 

crecimiento de cuellos entre las partículas, estos cuellos crecen hasta formar una sola 

partícula o grano,  

c) intermedia; existe un alargamiento y redondeo de los poros, es decir se elimina la porosidad 

y crece el grano de la matriz refractaria y, 

d) final, que es cuando ocurre la contracción o densificación del material 

Desde un punto de vista termodinámico, la sinterización está impulsada por la reducción de 

energía superficial. Las partículas pequeñas tienen más energía superficial y se sinterizan más 

rápido que las partículas grandes, por esta razón varios artículos han estudiado el efecto que 

tienen nanopartículas (Fe2O3, Al2O3, ZrSiO4, MgAl2O4, Cr2O3, TiO2, ZrO2, ŋ-C) sobre 

matrices refractarias básicas (Dehsheikh & Ghasemi-Kahrizsangi, 2017; Dehsheikh et al., 

2018; Salman Ghasemi-Kahrizsangi et al., 2016; Ghasemi-Kahrizsangi, Dehsheikh, & 

Boroujerdnia, 2017; Ghasemi-Kahrizsangi et al., 2017; Ghasemi-Kahrizsangi et al., 

2016; Ghasemi-Kahrizsangi et al., 2018; Gómez Rodríguez et al., 2015). Dado que el 

movimiento atómico aumenta con la temperatura, las altas temperaturas aceleran la 

sinterización, la gran mayoría de los tratamientos térmicos por sinterizado ocurren de 1000 

°C a 2000 °C (Siegel, 1993). Estas temperaturas de sinterizado se establecen de acuerdo con 
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la regla “dos tercios con respecto a la temperatura de fusión de cada material a sinterizar”. 

Algunas industrias cuando realizan el sinterizado, presentan desventajas ya que significan 

altos consumos de energía y un alto costo en la producción de los productos a sinterizar. 

Además, cuando ocurre el sinterizado a elevada temperatura, generalmente se presenta un 

crecimiento excesivo del tamaño de grano (Kang, 2005c). Esto puede repercutir en 

propiedades mecánicas, por lo que se busca en ocasiones disminuir la temperatura de 

sinterizado, así como controlar y obtener tamaño de granos pequeños homogéneos (el cual 

se recomienda para evitar la propagación de grietas).  

4.2.1. Técnicas de sinterizado 

Actualmente existen diferentes técnicas de sinterizado, entre las cuales se pueden mencionar: 

horno convencional, spark plasma sintering, sinterización por microondas y sinterización 

selectiva por láser, cuyo desarrollo ha permitido dar solución a algunos de los problemas que 

se mencionaban anteriormente, como las elevadas temperaturas de sinterización o el excesivo 

crecimiento de grano en el caso de largas estancias a alta temperatura o velocidades de 

calentamiento lentas. Otras técnicas de sinterización vienen a erigirse como las más 

adecuadas para piezas bajo demanda. En cualquier caso, ninguna tecnología parece que se 

vaya a sobreponer a las otras, si no que unas complementarán a otras en la búsqueda de los 

materiales densos con las mejores prestaciones. 

4.2.1.1. Horno convencional 

Los hornos eléctricos convencionales son los más utilizados cuando se sinterizan materiales 

refractarios fundamentalmente debido a una cuestión de productividad. Estos pueden ser 

utilizados utilizando atmosfera ambiente, aunque también es posible efectuar la sinterización 

en atmósfera controlada. El empleo de diferentes tipos de atmósferas permite controlar o 
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promover cierto tipo de reacciones químicas, dando lugar, en el segundo caso lugar a una 

forma diferente de sinterización reactiva. 

. Así mismo también pueden trabajar con cámaras al vacío o cámaras especiales de atmosfera 

controlada, con gases inertes que sirven para controlar reacciones químicas en las que se debe 

de evitar la presencia de un gas reactivo (por ejemplo, el oxígeno) con probetas que se 

sinterizan. Con estos hornos se puede llevar a cabo la sinterización en un amplio rango de 

temperaturas, que pueden llegar por encima de los 2000 ºC. Esta ruta ha sido ampliamente 

utilizada en la sinterización de materiales cerámicos y refractarios, incluyendo uno de los que 

es objeto de estudio en esta tesis doctoral: el óxido de magnesio (MgO), que es un material 

refractario de interés y que es utilizado como revestimientos en hornos de metalurgia 

secundaria. La obtención de cuerpos cerámicos densos con incorporación de nanopartículas 

de óxidos metálicos (ZrO2, Al2O3, Fe2O3, TiO2) para la mejora de propiedades físicas, 

químicas y mecánicas se ha realizado empleando hornos convencionales variando diferentes 

condiciones como se recoge en la literatura (Gómez Rodríguez et al., 2015; Gómez-

Rodríguez et al., 2020; Gómez-Rodríguez et al., 2019; Hernández-Reséndiz et al., 2023).  

4.2.1.2. Spark plasma sintering 

El spark plasma sintering (SPS) es una técnica de sinterización que se basa en la aplicación 

simultánea de una presión uniaxial y una corriente eléctrica pulsada bajo una atmósfera 

controlada (habitualmente en vacío, aunque se puede operar en atmósfera de argón, nitrógeno 

o hidrógeno según se requiera) (Omori, 2000; Ragulya, 2010). El SPS puede ser considerado 

como una variante del prensado en caliente, donde el horno se reemplaza por el molde que 

contiene la muestra, que se calienta por efecto Joule mediante el paso de una corriente 

eléctrica a través de la muestra donde las juntas de grano y el propio material, dependiendo 
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de su naturaleza, actúan como resistencias eléctricas, produciéndose el calentamiento 

(Omori, 2000). El SPS, ha estado recibiendo una atención creciente en las últimas dos 

décadas debido a su alta eficacia, permitiendo obtener una rápida sinterización y 

densificación, particularmente con materiales que son considerados difíciles de sinterizar, 

como materiales refractarios o fases metaestables (Fang & Wang, 2010). Uno de los 

principales intereses de este proceso, radica en la extrema rapidez del tratamiento térmico, 

reduciéndose el tiempo, de horas, en el caso del sinterizado convencional, a pocos minutos 

para el proceso SPS. La temperatura de consolidación disminuye en comparación con el 

sinterizado convencional debido a un efecto simultáneo de presión, temperatura y 

condiciones de vacío. Asimismo, otro de los aspectos que interesa del SPS es la posibilidad 

de un control en el crecimiento de grano motivado precisamente por las elevadas velocidades 

de calentamiento. 

Dado que la aplicación de altas temperaturas y tiempos de permanencia dentro del horno 

durante el proceso de sinterizado favorece el crecimiento de grano, con el SPS, las altas 

presiones y cortos tiempos estancia de sinterizado permiten mantener granos pequeños 

(nanoestructuras en la matriz cerámica) (Díaz Campbell-Smith, 2014). A través de esta 

técnica diferentes materiales se han sinterizado como: alúmina (Shen et al., 2002), cerámicos 

a base de NASICON (Lee et al., 2004), Niquel (Borkar & Banerjee, 2014), carburo de 

silicio (Hayun et al., 2012), nanocristales de zirconia (ZrO2) (Li & Gao, 2000), 

nanocomposites de titanio reforzados con nanotubos (Okoro et al., 2019), nanocomposites 

de Al2O3/Ni y TiN/Si3N4  (Isobe et al., 2008; Lee et al., 2010), ZrO2/Al2O3 (Xu et al., 2020), 

BaTiO3/Al2O3 (Zhan et al., 2003), entre otros y se ha comprobado mejoras en cuanto a las 
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propiedades microestructurales y por ende en propiedades físicas, químicas y mecánicas de 

los materiales sinterizados por SPS.  

4.2.1.3. Sinterizado por energía solar  

La energía solar es una fuente de energía renovable, prácticamente ilimitada, la cual podría 

ser considerada como un potencial sustituto para los combustibles fósiles (Patidar et al., 

2015). Hasta ahora los costes dependen de los gastos de instalación de los grandes hornos, 

los cuales se utilizan para concentrar la energía solar puntualmente, alcanzado temperaturas 

superiores a los 2000 °C (Fernández-González, 2023). Las altas temperaturas se pueden 

alcanzar sin la necesidad de emisión de contaminantes y también permiten utilizar atmosferas 

controladas. Por otro lado, con el uso de la energía solar se han estudiado diferentes 

materiales, principalmente se ha visto favorecida la metalurgia, principalmente en lo que se 

conoce como combustibles metálicos, por su potencial en el almacenamiento de energía, 

aunque también la fabricación de cemento, la síntesis de materiales cerámicos, el 

procesamiento de materiales o el reciclado de estos, una vez concluida su vida útil 

(Fernández-González, 2023).  

De las investigaciones en el campo de los cerámicos ya se habló con anterioridad en esta tesis 

doctoral cuando se dio cuenta de aquellos que se habían sintetizado empleando energía solar, 

aunque se puede recordar aquí un cerámico de interés en la industria refractaria como es el 

aluminato de calcio. Fernández-González y col. estudiaron la síntesis de cementos de 

aluminato de calcio por energía solar concentrada, haciendo una comparación con la ruta 

convencional y observándose una potencial reducción de costes que podría llegar hasta el 

40% (Fernández-González et al., 2018). Así mismo, se han sintetizado cerámicos 

refractarios duros, como se había indicado. Sirvan a modo de ejemplo los nitruros de hierro 
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(500 y 600°C) y nitruros de molibdeno (800 y 900°C) con energía solar concentrada en horno 

solar de 40 kW, utilizando una atmosfera de amonia con tiempo de 30 y 60 min (Shohoji et 

al., 2013). También, se han sintetizado diferentes tipos de carburos (Ti, V, Nb y Ta) con 

energía solar. Es importante mencionar que el tipo de atmosfera juega un papel importante 

en la sinterización de materiales utilizando energía solar, ya que se ha obtenido carburo de 

tántalo utilizando presión atmosférica ambiente a 1600 °C por 30 min y atmosfera de argón 

a 1200 °C por 30 min, es decir la temperatura bajó 400 °C con el uso de argón (Carvajal-

Campos et al., 2019; Cruz Fernandes et al., 2006).  

Pero, más allá de la síntesis de materiales cerámicos, la sinterización que emplea energía 

solar no es un campo muy explorado, más allá de la sinterización de aceros, donde hay un 

cierto bagaje investigador (Fernández-González, 2023). Podemos remarcar en este punto la 

sinterización de discos cerámicos de alúmina utilizando diferentes atmosferas (aire, Ar and 

95N2:5H2). En este caso, se observó que los granos crecieron (no así en el caso de la 

sinterización de aceros especiales donde las elevadas velocidades de calentamiento y 

enfriamiento promovieron un grano fino y la formación de carburos metaestables observados 

incluso a temperatura ambiente) y la densidad se incrementó después del sinterizado con 

energía solar por arriba de 1780°C con una atmosfera de N2:H2, en comparación con 

sinterización de horno convencional (Román et al., 2008). 

4.2.1.4. Sinterización por microondas 

Se trata de una técnica no-convencional donde los materiales absorben las ondas 

electromagnéticas y las transforman en calor. La energía de microondas tiene un rango de 

frecuencia de 300 MHz a 300 GHz. El calentamiento por microondas es un proceso en el que 

los materiales se acoplan con las microondas, absorben la energía electromagnética 
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volumétricamente y la transforman en calor. Esto es diferente de los métodos convencionales 

en los que el calor se transfiere entre objetos mediante mecanismos de conducción, radiación 

y convección. En el calentamiento convencional, la superficie del material es primero 

calentada y luego el calor se mueve hacia adentro de la pieza. Esto significa que hay un 

gradiente de temperatura desde la superficie hacia el interior. Sin embargo, el calentamiento 

por microondas, primero genera el calor dentro del material y luego calienta todo el volumen 

de la pieza que se sinteriza (Oghbaei & Mirzaee, 2010). 

Esta técnica puede ser aplicada tanto para sinterizar o procesar materiales óxidos y no óxidos 

en polvo ("Advances in Induction and Microwave Heating of Mineral and Organic 

Materials," 2011).  Mediante esta técnica se permite una distribución rápida y uniforme de 

calor en el núcleo cerámico debido a la excitación de cada unidad constituyente de la red 

cristalina. 

Los beneficios de la sinterización por energía de microondas, en comparación con la 

convencional, es que este método realiza un calentamiento rápido y volumétrico de la 

muestra, así como existe una mejora de la densificación y control del grano (Riedel & 

Svoboda, 2006; Upadhyaya et al., 2001). La sinterización por microondas puede reducir el 

tiempo total de sinterizado, por ejemplo, una sinterización convencional de 5 horas 46 

minutos la reduce a 1 horas y 45 minutos, (excluyendo el proceso de enfriamiento), es decir 

se ha comprobado una disminución del 70% del tiempo de sinterización (Barchetta et al., 

2017). La irradiación por microondas puede producir un calentamiento interno eficiente, ya 

que la energía se suministra directamente y penetra en el material a través de la interacción 

molecular con el campo electromagnético.  
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Los procesos por microondas pueden mejorar la eficiencia de la densificación y reducir 

considerablemente el tiempo de ciclo de procesamiento para calentar rápida y uniformemente 

la muestra, especialmente materiales cerámicos gruesos, lo que resulta en ahorros 

sustanciales de energía y costos. Por tanto, existe suficiente motivación para promover el uso 

de microondas en la sinterización de diversas cerámicas, así como vitrocerámicas, 

nanocerámicas y bioceramicas. Actualmente, se promueve la investigación para estudiar el 

efecto de las condiciones (parámetros) de sinterización por microondas en la microestructura, 

formación de nuevas fases, composición y propiedades de los materiales producidos en 

comparación con los sinterizados convencionales. Por lo que diferentes materiales cerámicos 

se han estudiado con esta novedosa técnica (Agrawal, 2006; Breval et al., 2005; Chen et 

al., 2009; Kähäri et al., 2016; Oghbaei & Mirzaee, 2010). 

4.2.1.5. Sinterización selectiva por láser 

La sinterización selectiva por láser (SLS) es un proceso de creación de prototipos capaz de 

fabricar piezas de objetos totalmente funcionales, principalmente con formas pequeñas, 

contornos de piezas de alta precisión y acabados superficiales específicos, que difícilmente 

se obtienen con otros procesos (Gross et al., 2014; Kumar, 2003). Este método se ha 

empleado recientemente debido a su idoneidad para procesar casi cualquier material: 

polímeros, metales y cerámicas, utilizando tiempos de procesamiento cortos durante la 

sinterización y conformación de materiales, y puede implementarse a presión ambiente, y 

temperatura ambiente (Gross et al., 2014; Kumar, 2003). En SLS, generalmente, se utiliza 

un láser de CO2 o Nd:YAG para formar un componente completo a partir de materiales en 

polvo, donde en algunos casos se utilizan aglutinantes intermedios (Bertrand et al., 2007; 

Chen & Zhang, 2007). En ambos tipos de láseres, parámetros como la potencia, la velocidad 
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de escaneo y el tiempo de exposición juegan un papel importante durante la sinterización de 

un material. La potencia del láser controla la energía disponible para el proceso, mientras que 

la velocidad de escaneo dosifica la transferencia de energía al lecho de polvo por unidad de 

área; juntos, regulan la longitud, anchura y espesor de la zona irradiada (Li et al., 2017). En 

algunos materiales, como la cerámica, el elevado punto de fusión, así como la formación de 

grietas debido a la diferencia en los coeficientes de expansión térmica de las fases generadas 

in situ, y la baja o nula plasticidad, hacen que el SLS sea un desafío. (Shahzad et al., 2012), 

ya que se debe controlar la energía utilizada para unir los polvos cerámicos para lograr una 

pieza sinterizada con buenas propiedades térmicas, mecánicas, químicas y físicas. Además, 

la sinterización de piezas que contienen polvos de óxidos refractarios se consigue, en general, 

por difusión en estado sólido, si no existe alguna fase ligante; además, se requiere un tiempo 

de exposición suficiente para lograr las densidades deseadas (Chen et al., 2019).  

4.3. Sinterización convencional de refractarios de matriz MgO 

En esta parte de la tesis doctoral en lo que se profundiza es en los materiales compuestos de 

matriz cerámica reforzados con nanopartículas de óxidos metálicos y sinterización en 

diferentes condiciones de temperatura, prensado o contenido en segunda fase. Se denominan 

artículos complementarios aquellos trabajos que se publicaron en revistas no indexadas, o se 

trata de capítulos de libros. 

Cristian Gómez-Rodríguez, Linda Viviana García-Quiñonez, Josué Amilcar Aguilar-

Martínez, Guadalupe Alan Castillo-Rodríguez, Edén Amaral Rodríguez-Castellanos, Jesús 

Fernando López-Perales, María Isabel Mendivil-Palma, Luis Felipe Verdeja, Daniel 

Fernández-González, 2022: MgO–ZrO2 ceramic composites for silicomanganese production, 

Materials, 15, 2421. https://doi.org/10.3390/ma15072421  

https://doi.org/10.3390/ma15072421
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En este artículo de la tesis doctoral se estudió la corrosión de composites de MgO-ZrO2, en 

presencia de escoria de silicomanganeso (Gómez-Rodríguez et al., 2019). La idea fue 

reforzar a la matriz de MgO con diferentes concentraciones de nanopartículas de ZrO2 (0, 1, 

3 y 5% en peso), sinterizadas en horno convencional durante 4 horas, variando tanto la 

temperatura (1550°C y 1650°C) y presión de conformado (100 MPa y 200 MPa con presión 

uniaxial y presión isostática, respectivamente). En este sentido, aunque se obtuvieron 

probetas densificadas con 1650°C y 200 MPa, las propiedades físicas de densidad no variaron 

relativamente y, realmente no se obtuvo un cambio significativo al utilizar dos variables en 

presión y temperatura. Así mismo, en la prueba de corrosión estática se obtuvo que la 

corrosión es controlada por el cambio de la viscosidad de la escoria debido a la reacción de 

nuevas fases formadas in situ (durante el sinterizado) como CaZrO3, y la escoria fundida. En 

general las nanopartículas de ZrO2 ayudaron a la formación in situ de la fase de CaZrO3, ya 

que el ZrO2 entró en solución solida con el CaO (el cual se encontraba libre en la materia 

prima utilizada). Además, el ZrO2 fue localizado en los puntos triples y dentro del grano de 

MgO con la nueva fase formada (CaZrO3), ambas actuaron como barrera evitando el avance 

de escoria dentro del refractario. Este tipo de refractarios representa una opción potencial 

para uso como revestimiento en horno para producción de aleaciones de SiMn desde el punto 

de vista medioambiental y económico. 

Artículo complementario: Cristian Gómez Rodríguez, Beatriz Escobedo-Trujillo, Luis 

Felipe Verdeja, Daniel Fernández-González, Adolfo Fernández, Linda-Viviana García-

Quiñónez, Guadalupe Alan Castillo Rodríguez, 2023: Morphological study of refractory 

composite materials based on magnesia (MgO) with additions of hercinite (Fe2Al2O4), 
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Revista de Materiales Compuestos, 

https://www.scipedia.com/public/Gomez_Rodriguez_et_al_2023a  

Esta investigación trató acerca del estudio morfológico y mecánico de materiales refractarios 

basados en magnesia (MgO) con adiciones de 0, 1, 2.5, 5, 10, y 20 % en peso de hercinita 

(Fe2Al2O4), sinterizados a 1600 °C durante 4 horas en un horno eléctrico convencional 

(Gomez Rodriguez). En esta investigación se proporciona conocimiento en cuanto al 

desarrollo microestructural de un material refractario base MgO con adiciones de hercinita. 

De acuerdo con las micrografías presentadas en el artículo, se pudo observar que el mejor 

resultado en términos microestructurales, es decir, con menor porosidad, formación de límites 

de granos y piezas mejor densificadas, correspondieron a las probetas de 20 % en peso de 

Fe2Al2O4. Con esta concentración se observaron puntos triples con ángulos diédricos 

(ángulos de 120 °). Esto fue indicativo que ocurrió una buena sinterización entre los granos 

de MgO (Schacht, 2004). Además, con aumento de hercinita, durante el proceso de 

sinterizado, la porosidad fue gradualmente disminuyendo lo que permitió que los granos 

también fueran creciendo y las probetas fueran densificando. Con 10 y 20 % en peso de 

hercinita, se detectó sobre los límites de grano la presencia de elementos como Ca y Fe, 

mientras que en los puntos triples se detectaron elementos como Si, Ca y Fe. Con mayor 

concentración de hercinita, dentro de los granos de MgO se evidenció la formación de 

magnesioferrtita (MgFe2O4 = 4.51 g/cm3), la cual ayudó a aumentar la densidad de las 

probetas de MgO (3.58 g/cm3). La probeta de 20% en peso de hercinita presentó un mejor 

valor de dureza (339.44 HV) en comparación a los otros porcentajes en peso de hercinita. La 

idea fue proponer este tipo de refractarios como ladrillos con características morfológicas y 

https://www.scipedia.com/public/Gomez_Rodriguez_et_al_2023a
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mecánicas en zonas específicas (para uso en zonas de quemado) en hornos rotatorios de 

cemento Clinker.  

Capítulo de libro: Cristian Gómez-Rodríguez, Luis Felipe Verdeja, Guadalupe Alan 

Castillo-Rodríguez, Eden Amaral Rodríguez-Castellanos, Daniel Fernández-González, 

Adolfo Collado-Hernández, Linda Viviana García-Quiñonez, 2022: Nano-Oxide (SiO2 and 

Fe2O3) effect on magnesium oxide compound (MgO), Capítulo 3, En: Izabela Gabryelewicz, 

Maciej Wedrychowicz, Patryk Krupa, Daniel Fernández González (Eds.), Production of 

engineering materials (pp. 48-61). Zielona Góra, Polonia: University of Zielona Góra. 

En este trabajo se estudió el efecto de la adición de nanopartículas de Fe2O3 y SiO2 en una 

matriz de MgO (Gómez-Rodríguez et al., 2022). Los composites fueron sinterizados en un 

horno eléctrico convencional a 1600 °C por 4 horas, las concentraciones de nanopartículas 

utilizadas fueron 0, 1, 3 y 5 % en peso de Fe2O3 y SiO2 al MgO. Esto permitió que se alcanzara 

una mayor densificación de probetas cuando las nano-Fe2O3 fueron agregadas en 5% peso al 

MgO. Debido a la alta solubilidad del óxido de hierro (Fe2O3) en la magnesia existió la 

formación de vacancias catiónicas en la magnesia resultando una alta movilidad atómica, 

fomentando la precipitación de enlaces de espinel de magnesioferrita (MgFe2O4), 

permitiendo un transporte de masa mayor entre granos de MgO (densificando la pieza) en 

comparación con composites MgO-SiO2. La mejor concentración correspondió a un 5 % peso 

de Fe2O3 en la magnesia (MgO), ya que se obtuvo una densidad de 3.37 g/cm3 y una porosidad 

del 1.8%. Con probetas de MgO-SiO2 se obtuvo formaciones de silicatos de magnesio, los 

cuales son fases de bajo punto de fusión que afectan el rendimiento de las piezas en elevada 

temperatura. 
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Artículo complementario: Marina Hernández-Reséndiz, Cristian Gómez-Rodríguez, 

Daniel Fernández-González, Guadalupe Alan Castillo-Rodríguez, 2023: Synthesis and 

characterization of dense MgO–TiO2 nanocomposites obtained by two novel processing 

routes, Ceramics International, 49, 12604-12614. 

https://doi.org/10.1016/j.ceramint.2022.12.123  

Este trabajo consistió en la obtención de refractarios de magnesia densos reforzados con 

nanopartículas de TiO2, que se añadieron en diferentes proporciones: 1, 3 y 5% en peso. La 

principal novedad del trabajo fue el empleo de brucita (Mg(OH)2) o magnesia caustica (MgO) 

como fuentes del MgO en el composite. En este sentido, se establecieron dos rutas (se 

sinterizó MgO como referencia) y se varió el punto en el que se añadieron las nanopartículas 

de TiO2: en la ruta 1 se añadieron las nanopartículas a la brucita y se calcinó el material a 960 

ºC durante 2 horas ya con las nanopartículas de TiO2; en la ruta 2 se calcinó la brucita a 960 

ºC durante 2 horas y se añadieron en este punto las nanopartículas de TiO2. En los dos casos, 

el proceso continuó con un prensado uniaxial en verde a 150 ºC y una sinterización del 

compacto en verde a 1600 ºC durante 4 horas. El empleo de la ruta denominada 1 condujo a 

una mayor densificación (la densidad resultó ser al menos un 3.29% mayor) mientras que la 

resistencia a la compresión en frío fue al menos un 20% mejor que en la ruta en la que las 

nanopartículas de TiO2 se añaden sobre el MgO cáustico. 

Artículo complementario: Cristian Gómez-Rodríguez, Linda Viviana García-Quiñonez, 

Josué Amilcar Aguilar-Martínez, Francisco Javier Vázquez-Rodríguez, Daniel Fernández-

González, Luis Felipe Verdeja, José Fernando López-Perales, Guadalupe Alan Castillo-

Rodríguez, Edén Rodríguez, 2023: Desarrollo de un refractario de MgO dopado con η-Al2O3, 

EYA ACADEMY, 1 (1), 46-61. http://doi.org/10.59335/nvyu9288  

https://doi.org/10.1016/j.ceramint.2022.12.123
http://doi.org/10.59335/nvyu9288
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En línea con lo indicado con relación al refuerzo de los refractarios de MgO con 

nanopartículas de óxidos metálicos, en este trabajo se emplean nanopartículas de η-Al2O3 

también en diferentes proporciones (además de la referencia sin aditivos) que fueron el 1, 3 

y 5% en peso, para respetar unas condiciones comparables de sinterización en los diferentes 

tipos de nanopartículas. Así, se hizo un prensado en verde a 100 MPa para posteriormente 

realizar la sinterización a tres temperaturas: 1300 ºC, 1500 ºC y 1600 ºC. Se observó una 

mejora en la densificación con la temperatura de sinterización, mientras que un incremento 

en el contenido en nanopartículas producía un efecto negativo en la microdureza. Por otra 

parte, la resistencia a la compresión en frío medida sobre muestras sinterizadas a diferentes 

temperaturas y con diferentes contenidos en nanopartículas dio lugar a que los mayores 

valores de esta propiedad fueran medidos para muestras sinterizadas a 1500 ºC y con un 

contenido en η-Al2O3 del 5% en peso. 

En esta línea de la tesis se profundizó en la síntesis de refractarios de MgO con nanopartículas 

de diferentes óxidos metálicos. En todos los casos se apreció una mejora de la densificación 

y una mejora de las propiedades mecánicas, en particular de la resistencia a la compresión en 

frío, con la adición de las nanopartículas, al menos en los que esta propiedad se midió (se 

constata también una mejora de la dureza con el contenido de esta segunda fase). Se recoge 

en la Tabla 1 un cuadro resumen de la resistencia a la compresión en frío para ilustrar la 

mejora, en aquellos casos en los que se dispone de esa información, que se produce con 

relación al valor del MgO sin emplear nanopartículas, aunque se debe acudir a los diferentes 

artículos para profundizar en los detalles microestructurales, de densificación y de proceso. 

Sirva, pues, esta Tabla 1 para ilustrar la evidente mejora que la adición de las nanopartículas 

produce en una propiedad relevante de los ladrillos refractarios de magnesia. 



53 
 

Tabla 1. Valores de la resistencia a la compresión en frío para los sistemas estudiados. 

Mejor composición del 

sistema 

Resistencia a la 

compresión en frío (MPa) 
Condiciones de fabricación 

Artículo: MgO–ZrO2 ceramic composites for silicomanganese production 

MgO 120 

Prensado uniaxial + 

prensado isostático (ambos 

en frío y 100 MPa) y 

sinterización a 1650 ºC 

durante 4 horas 

MgO–(5% en peso) ZrO2 323.78 

Prensado uniaxial + 

prensado isostático (ambos 

en frío y 100 MPa) y 

sinterización a 1650 ºC 

durante 4 horas 

Artículo: Synthesis and characterization of dense MgO–TiO2 nanocomposites 

obtained by two novel processing routes 

MgO 150 

Prensado uniaxial en frío a 

150 MPa + sinterización a 

1600 ºC durante 4 horas  

MgO (cáustico)-(5% en 

peso) TiO2 
203 

Mezclado del MgO con 

nanopartículas de TiO2 + 

Prensado uniaxial en frío a 

150 MPa + sinterización a 

1600 ºC durante 4 horas 

MgO (brucita)-(5% en 

peso)TiO2 
236 

Mezclado del Mg(OH)2 con 

nanopartículas de TiO2 + 

calcinación a 960 ºC durante 

2 horas + Prensado uniaxial 

en frío a 150 MPa + 

sinterización a 1600 ºC 

durante 4 horas 

Artículo: Desarrollo de un refractario de MgO dopado con η-Al2O3 

MgO 64 
100 MPa en frío + 1500 ºC 

durante 4 horas sinterización  

MgO-(5% en peso) η-

Al2O3 
156 

100 MPa en frío + 1500 ºC 

durante 4 horas sinterización 

 

 

 



54 
 

4.4. Sinterización no convencional de refractarios de matriz Al2O3 

El último bloque de la tesis lo constituyen las publicaciones relacionadas con la técnicas de 

sinterización no convencionales aplicadas al refuerzo de materiales cerámicos de matriz 

Al2O3: sinterización por láser de CO2 y sinterización por spark plasma sintering. En este 

sentido, el refuerzo con molibdeno de una matriz de alúmina es novedoso, habiéndose 

aplicado por vez primera en los trabajos que en esta memoria se recogen. 

Cristian Gómez-Rodríguez, Linda Viviana García-Quiñonez, Luis Felipe Verdeja, 

Guadalupe Alan Castillo-Rodríguez, Josué Amilcar Aguilar-Martínez, Aldo E Mariño-

Gámez, Daniel Fernández-González, 2022: Selective laser sintering of alumina-molybdenum 

nanocomposites, Ceramics International¸ 48(19), 29540-29545. 

https://doi.org/10.1016/j.ceramint.2022.08.058  

En este trabajo se investigó la sinterización utilizando un láser de CO2 de composites de 

Al2O3-Mo (Gómez-Rodríguez et al., 2022). La alta concentración de energía puntual 

permitió la sinterización del compuesto refractario Al2O3-Mo. El láser fue utilizado como 

medio de calentamiento, además con la adición de Mo se pudo controlar los tamaños de 

granos de la alúmina. En este artículo principalmente se estudió la microestructura en función 

a la concentración de Mo, la cual impacta de manera directa en las propiedades mecánicas, 

en particular en la tenacidad a la fractura. Por lo que, polvos de alúmina en grado reactivo 

con diferentes concentraciones de molibdeno (0, 1, 2.5, 5, 10 y 20 % en peso) fueron 

mezclados y posteriormente prensados. Los compactos en verde posteriormente fueron 

irradiados con un movimiento traslacional sobre el área superior de la muestra con un láser 

de dióxido de carbono (CO2). Los parámetros utilizados del láser fue λ = 10.64 μm, diámetro 

del rayo del láser 3 mm, densidad de potencia 70.29 W/cm2, con una velocidad de traslación 

https://doi.org/10.1016/j.ceramint.2022.08.058
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de 1.25 mm/s. Se sabe que el principal problema es que el molibdeno fácilmente se oxida y 

que requiere de atmosfera reductoras (Ar, H2) o inclusive en vacío, para evitar su oxidación. 

Aun así, con el uso de esta técnica de sinterización rápida como es la tecnología láser se pudo 

a temperatura ambiente minimizar la perdida de molibdeno (evitando la transformación de 

MoO3 o molibdeno (VI)).   

En los resultados morfológicos, se observaron diferentes tamaños de granos los cuales fueron 

reduciéndose en función al porcentaje de Mo. Así mismo, el Mo actuó como un efecto de 

fijación, en los puntos triples como en los límites de grano. El Mo permitió que los límites 

de grano no se desplazaran y que el grano creciera. Con concentraciones de 1, 2.5 y 5% en 

peso se observaron granos mayores de 5 µm. Además, se pudo observar que las mejores 

propiedades morfológicas se obtuvieron con un 10 % en peso, ya que se obtuvieron granos 

pequeños homogéneos con tamaños menores a 5 µm. Con la muestra de 20% en peso, existió 

una sobresaturación de Mo, dentro de los granos como en los límites de grano. Así mismo, 

con mayor presencia de Mo (20% en peso) el molibdeno se oxidó presentándose la fase 

MoO3.  

Daniel Fernández-González, Marta Suárez, Juan Piñuela-Noval, Luis Antonio Díaz, Cristian 

Gómez-Rodríguez, Linda Vivian García Quiñonez, Amparo Borrell, Adolfo Fernández, 

2023: Alumina/molybdenum nanocomposites obtained by colloidal synthesis and spark 

plasma sintering, Ceramics International, 49(6), 9432-9441. 

https://doi.org/10.1016/j.ceramint.2022.11.108  

Este trabajo trata del estudio de nanocomposites de alúmina-molibdeno obtenidos por síntesis 

coloidal y posteriormente sinterizados por spark plasma sintering (SPS) (Fernández-

González et al., 2022). El empleo de la técnica de SPS no se había reportado para el sistema 

https://doi.org/10.1016/j.ceramint.2022.11.108
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Al2O3-Mo. La idea de incorporar como segunda fase al Mo en la alumina (Al2O3) por SPS, 

fue que este metal es atractivo por tener propiedades refractarias y puede mejorar las 

propiedades mecánicas al Al2O3, particularmente la tenacidad a la fractura a elevada 

temperatura. En esta investigación los nanocomposites se prepararon por síntesis coloidal 

desde polvos de alúmina y cloruro de molibdeno (V) usando etanol como medio dispersante. 

Los composites que se estudiaron tenían concentraciones de 0, 1, 5 y 10 % en peso de Mo. 

Posteriormente fueron sinterizados en SPS durante 3 minutos a 1400 °C, con velocidades de 

calentamiento muy rápidas (decenas de grados centígrados por minuto). Se obtuvieron 

estructuras de grano muy fino, y resultados importantes en cuanto a valores de dureza y a 

tenacidad. En el caso de la muestra de 1% en peso de Mo, la dureza es 28% mayor, y la 

tenacidad es 50% mayor con respecto a la muestra de Al2O3 monolítica. Asimismo, en este 

estudio se obtuvo que los tamaños de granos de Al2O3 de los composites de Al2O3-Mo, fueron 

de < 1.6 µm, mientras para el caso de Al2O3 monolítica, > 70% de los granos de alúmina 

tuvieron un tamaño de 2 µm.  

Así pues, estos dos trabajos reflejan que es posible lograr una mejora de las prestaciones 

mecánicas cuando se incorpora molibdeno a la matriz de Al2O3 dado que el carácter metálico 

dota de mayor plasticidad a la muestra mientras que su naturaleza nanométrica impide el 

crecimiento del grano, lo que se traslada a una mejora de la tenacidad. Igualmente, el empleo 

incipiente de técnicas como el láser de CO2 permite ir aproximándose al campo de la 

fabricación aditiva de piezas bajo demanda en cerámicos reforzados como el propuesto. Por 

otra parte, el empleo de la tecnología spark plasma sintering permite obtener cuerpos densos 

con propiedades mejoradas en tiempos de sinterización inferiores a los 20 minutos, lo cual 

permite actuar sobre las propiedades microestructurales de este tipo de materiales. 
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Abstract: The deterioration of the refractory lining represents a significant problem for the smooth
operation in the ferroalloys industry, particularly in the production of silicomanganese, due to the
periodic requirements of substitution of the damaged refractory. Within this context, magnesia
refractories are commonly employed in the critical zones of the furnaces used in silicomanganese
production since the slag involved in the process has a basic character. The behavior of MgO–ZrO2

ceramic composites with different ZrO2 nanoparticles (0, 1, 3, and 5 wt.%) contents in the presence of
silicomanganese slags is proposed in this manuscript. XPS, XRD and SEM–EDX were used to evaluate
the properties of the ceramic composite against the silicomanganese slag. The static corrosion test
was used to evaluate the corrosion of the refractory. Results suggest that corrosion is controlled by
the change in slag viscosity due to the reaction between CaZrO3 and the melted slag. Besides, ZrO2

nanoparticles located at both triple points and grain boundaries act as a barrier for the slag advance
within the refractory. The utilization of MgO refractories with ZrO2 nanoparticles can extend the life
of furnaces used to produce silicomanganese.

Keywords: sintering; slag; corrosion; spectroscopy; chemical properties; mechanical properties; MgO;
silicomanganese; nanomaterials; refractories; ceramics

1. Introduction

Materials used in furnaces must withstand the adverse conditions during the operation
at high temperatures required to produce metals, which include: (i) corrosion and erosion
by solids, liquids, fumes, and gases; (ii) thermo-mechanical loads generated in different
parts of the furnace [1–5]. Refractory ceramics are used with this aim in the refractory lining
of furnaces, and, within this context, around 70% of the worldwide refractory production is
used by the metallurgy industry [2,6]. Basic refractory ceramics (mainly magnesia ceramics)
are, from those used in metallurgy, one of the most important families of refractories, since
they are used in metallurgical ladles, electric arc furnaces (EAF), basic oxygen furnace
(BOF), and in special furnaces for non-ferrous metallurgy. The problem arises from the
soon deterioration (wear, cracks, spalling due to chemical corrosion produced during the
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metal smelting) of the refractory resulting from operation under extreme conditions, which
requires year by year, from large amounts of money for maintenance or total replacement
of damaged refractory linings.

Silicomanganese (17–20% Si and 1.5–2.0% C) is mainly consumed in electric arc fur-
nace steel production [7–10]. Its utilization is expected to advance at a faster rate than
ferromanganese and ferrosilicon because it adds less phosphorus, carbon, aluminum, and
nitrogen [7–10] to the steel. It is also an effective deoxidizer, which results in cleaner steel.
Low and ultra-low carbon silicomanganese alloys (26–31% Si and 0.05–0.5% C) are used in
the manufacture of stainless steels and special steels [7–10].

Silicomanganese alloy is produced by carbothermal reduction in raw materials (man-
ganese ores, quartzite, (Fe)Si-remelts, coke (1.5–2%), and high carbon ferromanganese
production slag (35–45% MnO), since both types of alloys are produced in the same factory)
in a Submerged Arc Furnace (SAF) at temperatures within 1600 ◦C and 1700 ◦C [11]. One of
the critical issues during the silicomanganese production is the refractory lining damage in
the tap-hole area and the furnace hearth due to the wear and chemical corrosion caused by
molten metal and slag [11], which involves a non-smooth production process and economic
and environmental impacts resulting from the periodic replacement of the refractory. Silico-
manganese slag (around 1225 kg slag per ton) is disregarded when it contains 6 to 12% of
dissolved MnO, where the other main constituents are SiO2 (38–44%), CaO (20–35%), MgO
(5–15%), and Al2O3 (10–25%). Within this context, little literature is available about the
deterioration of the refractories in the presence of silicomanganese slag, and this is limited
to SiC-based and C-based refractories [11–14]. However, the improvement of refractories
for the SiMn alloy production is essential due to the technological importance (23.5 Mt are
expected for 2025) of this material alloy in the steelmaking process [7–10].

Historically, MgO-based refractories have fulfilled the requirements of the metallur-
gical and steel industries. The addition of different additives, particularly oxides, has
been subject of research for more than 10 years. C [15–17], Al2O3 [18], Cr2O3 [19–21],
MgAl2O4 [22,23], ZrSiO4 [24], ZrO2 [25], TiO2 [26], FeAl2O4 [27], or CaZrO3 [28] were
added to improve the properties of MgO-based refractories, and considering nanoparti-
cles, it is possible to point out Fe2O3 [29,30], Al2O3 [30–32], ZrO2 [33,34], ZrSiO4 [35,36],
C [37,38], MgAl2O4 [39], TiO2 [40,41], Cr2O3 [42,43], and SiO2 [44].

This manuscript presents an innovative study about the behavior of MgO reinforced
with ZrO2 nanoparticles in the presence of silicomanganese slag. The influence of different
contents of ZrO2 nanoparticles (0, 1, 3, and 5 wt.%) is discussed together with the effect
of the method of obtaining the green compacts (cold uniaxial pressing or cold uniaxial
pressing and cold isostatic pressing) and also the sintering temperature (1550 ◦C or 1650 ◦C).
The results of this research work could represent a potential benefit for the industry of
SiMn alloy production from the environmental and economic points of view.

2. Materials and Methods
2.1. Materials

Sintered magnesia (MgO) with an average particle size < 45 µm (98.5% MgO, 1% CaO,
0.2% SiO2, 0.15% Al2O3, 0.13% Fe2O3, 0.01% B2O3, 3.48–3.52 g/cm3 bulk density, supplied
by Grupo Peñoles company (Laguna del Rey, Coahuila, México) was used as starting
material. It is well known that the fine fraction is considered the weakest constituent of a
refractory matrix. Therefore, it has to be reinforced by a strong bond development. The
bonding strength represents one of the main microstructural characteristics contributing to
the reliable refractory matrix establishment. Increasing the bonding strength, the resistance
against many kinds of stresses during the performance, and structural spalling would be
improved. Fine fraction study is important since it is the one that has the highest reactivity
in a refractory system. Besides, the aggregates are the main refractory constituent that
supports the mechanical, thermal, and chemical changes in a system. On the other hand,
there are many studies focused on the fine elements of a refractory (matrix and bonding
structure), as was cited below. Through these studies, it was found that reducing the
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particle size (<45 µm) helps the thermal sintering process by improving the morphology
and microstructure of sintered composites with a beneficial impact on the mechanical,
physical, and chemical properties [17,28,30,34].

High purity zirconia (ZrO2) nanoparticles (<100 nm, >99.9% purity, 5.89 g/cm3 rela-
tive density, ≥25 m2/g specific surface area, supplied by Skyspring Nanomaterials Inc.,
(Houston, TX, USA) were also used as starting raw material. ZrO2 nanoparticles used
in this manuscript had a monoclinic structure. Zirconium oxide (ZrO2) is a phase that
characterizes by exhibiting three polymorphic transformations. It is monoclinic from room
temperature up to 1170 ◦C, tetragonal from 1171 ◦C to 2370 ◦C, and cubic above 2370 ◦C and
until the melting point (2715 ◦C). It is well known that there are several phases that, as the
MgO, CaO, and Y2O3 are adequate to stabilize a single crystalline structure of ZrO2, that is
to say, they would remain with a certain crystalline structure form from room temperature
to the melting point. Thus, without polymorphic changes (monoclinic–tetragonal–cubic, or
vice versa) and, therefore, volume changes that could involve cracks in the parts.

Silicomanganese slag from the metallurgical process was used to assess the chemical
resistance of experimental refractory compositions (wt.%): 26.88% SiO2, 24.85% CaO,
24.56% MnO, 12.41% Al2O3, 4.55% MgO, 1.21% BaO, 0.76% Na2O, 0.80 K2O, and balanced
others (Fe, P, Ti, Sr). Silicomanganese slag was milled and screened to <38 µm. The slag
chemical composition was determined by an Axios, a PANalytical wavelength-dispersive
X-ray fluorescence spectrometer (Servicios Científico-Técnicos, Universidad de Oviedo,
Oviedo, Asturias, Spain) with an Rh-anode X-ray tube as a radiation source (4 kW as
maximum power). Samples were measured in a vacuum with a 15–50 eV energy resolution.
For the quantitative analysis of the spectra, the Omnian software was used.

The slag is considered basic when BI > 1 considering the basicity index BI = (% CaO +
% MgO)/(% SiO2) [45,46]. Therefore, the SiMn slag is a basic slag (1.09), so the chemical
compatibility with MgO-based refractories is high.

2.2. Sample Preparation

Weight percentages of ZrO2 nanoparticles were added to magnesia powders consider-
ing the following relation: (100 − X) wt.% MgO + X wt.% of ZrO2, where X = 0, 1, 3 and 5.
Table 1 shows the experimental design and physical properties carried out in this research.
Bulk density and porosity tests were developed in accordance with the ASTM-C830-00
Standard and as described in the same standard [45].

The nanoparticle’s dispersion was obtained using Zephrim PD3315 as a dispersant
and acetone as a dispersion medium. A 1/10 ratio (nanoparticles/dispersant) was used.
Afterward, the powders with the specific nanoparticle concentration and ethylene glycol
(2 wt.% of the total mass) as a binder were mixed for 15 min by a mechanical method using
an Alghamix II-Zhermack mechanical mixer (Facultad de Ingeniería Mecánica y Eléctrica,
San Nicolás de los Garza, Nuevo León, México) at 100 rpm to obtain a suitable homogeneity.

Then, the resulting powder mixtures were formed in green cylinder samples (25 mm in
diameter and 30 mm in height) using two options: cold uniaxial pressing (CUP) at 100 MPa
for 2 min; cold uniaxial pressing (CUP) at 100 MPa for 2 min and cold isostatic pressing
(CIP) in an autoclave (Autoclave Engineers, Inc. P-419 (located in Centro de Investigacion
en Nanoteriales y Nanotecnologia (CINN), L’Entregu, Asturias, Spain) at 200 MPa for
5 min.

All the experimental samples were dried in a muffle (Departamento de Ciencia de los
Materiales e Ingeniería Metalúrgica, Escuela de Minas, Energía y Materiales, Universidad
de Oviedo, Oviedo, Asturias, Spain) at 250 ◦C for 24 h to evaporate moisture. After
the drying process, sintering was carried out in a Lindberg Blue M/1700 Thermo Fisher
Scientific electric furnace (Escuela Politécnica de Mieres, Universidad de Oviedo, Mieres,
Asturias, Spain) using a heating rate of 5 ◦C/min with a dwell time of 4 h at maximum
temperature (1550 ◦C or 1650 ◦C, depending on the sample). Cooling down to room
temperature was carried out in the furnace.
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Table 1. Sintering temperature, pressing method (cold uniaxial pressing (CUP) or cold uniaxial
pressing (CUP) + Cold Isostatic Pressing (CIP)), batch composition and physical properties of sam-
ples analyzed.

Sintering
Temperature

Pressing
Method

Batch Composition Physical Properties

Simple
Code

ZrO2 Nanoparticles
(wt.%)

MgO
(wt.%)

Density
(g/cm3) Porosity (%)

1550 ◦C
CUP

Batch 1

XL1 0 100 2.62 28.46
XL2 1 99 2.66 27.21
XL3 3 97 2.88 20.83
XL4 5 95 2.89 20.90

1550 ◦C
CUP + CIP

Batch 3

XL5 0 100 2.67 27.03
XL6 1 99 2.67 26.79
XL7 3 97 2.90 19.69

XL8 5 95 2.90 20.24

1650 ◦C
CUP

Batch 2

XL9 0 100 2.65 27.54
XL10 1 99 2.83 21.73
XL11 3 97 2.95 18.27
XL12 5 95 3.01 17.22

1650 ◦C
CUP + CIP

Batch 4

XL13 0 100 2.71 26.25
XL14 1 99 2.88 20.57
XL15 3 97 2.99 16.43
XL16 5 95 3.06 14.49

2.3. Methods
2.3.1. Microstructural Analysis

The microstructural analysis was carried out using a Philips X’Pert diffractometer
(Servicios Científico-Técnicos, Universidad de Oviedo, Oviedo, Asturias, Spain) equipped
with Cu anode tube and Kα1 radiation (λ = 1.54056 Å) to investigate the crystallographic
information, in the range of 2θ from 15◦ to 90◦ at a scan speed of 1◦/s. Data analysis
and the peak profile fitting were carried out using the XPowder program. The main
crystalline phases of the silicomanganese slag are gehlenite (Ca2Al(SiAl)O7), kirschsteinite
(CaFe2+SiO4), and fukalite (Ca4[Si2O6][CO3](OH)2) with an average phase percentage of
around 22%. Melilite phase (Ca, Na)2(Al, Mg) (Si, Al)2O7) represents a phase percentage of
14%, and other phases that represent less than 10% were detected (rhodochrosite—MnCO3,
goethite—(α-Fe3+O(OH), tephroite—Mn2SiO4 and mozartite—CaMn3+(SiO4)(OH)).

2.3.2. Morphological Analysis

The morphological analysis of the MgO refractory reinforced with ZrO2 nanoparticles,
sintered at 1550 ◦C and 1650 ◦C, was carried out by a JEOL-6610LV scanning electron
microscopy (Servicios Científico-Técnicos, Universidad de Oviedo, Oviedo, Asturias, Spain)
equipped with an electron disperse X-ray spectroscopy (EDX) detector (Inca energy-200).

2.3.3. Mechanical Properties

Mechanical resistance of the composites was determined by cold crushing strength in
specimens of sintered samples corresponding to cylindrical specimens with a diameter of
24 mm and a height of 11 mm.

An ELE-INTERNATIONAL hydraulic universal press machine (Departamento de
Ciencia de los Materiales e Ingeniería Metalúrgica, Escuela de Minas, Energía y Materiales,
Universidad de Oviedo, Oviedo, Asturias, Spain), model ABR-AUTO with a maximum
load set at 200 tons, was used for the evaluation. The compressive load was applied parallel
to the cylindrical samples at a speed of 50 kgf/s and at room temperature.
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2.3.4. Chemical State Analyses

The elemental composition and oxidation state analyses of sintered samples were
carried out by a Thermo Scientific X-ray photoelectron spectroscopy (XPS, Facultad de Inge-
niería Mecánica y Eléctrica, San Nicolás de los Garza, Nuevo León, México) using a K-alpha
X-ray photoelectron spectrometer system. The samples were excited by a monochromatized
Al Kα X-ray radiation of energy of 1486.6 eV.

Cleaning by a soft surface etching step was performed to remove superficial impurities
from the sample during the analysis. Binding energies of all the peaks were corrected
using C 1 s energy at 284.6 eV corresponding to adventitious carbon. Moreover, the charge
compensation was corrected by the flood gun associated with the spectrometer. The peaks
were deconvoluted using a Shirley type background calculation and peak fitting using the
Gaussian–Lorentzian sum function.

2.3.5. Chemical Properties

A measurement of slag penetration by a static corrosion test (finger test method) was
performed to determine the chemical resistance of the sintered refractory samples against
SiMn slag corrosion. The test consists of drilling a hole (~3.5 mm in diameter with 2.5 mm
in depth) in the center of the upper face of the cylindrical sample and filling it with powder
slag (5 g). The sintered samples analyzed in this chemical test were 25 mm in diameter
and 6 mm in height. The experiment was carried out in an electric furnace for 4 h at
1550 ◦C. Both the heating and cooling rates were 5 ◦C/min. Afterward, samples were
transversely cut using a diamond disc. After cutting, the surfaces of interest were polished
for microscopy evaluation.

Figure 1 shows a scheme of the slag penetration analysis carried out in the refractories.
Points A, B, and C represent zones where the morphological analyses by SEM were carried
out. These zones correspond to the slag zone (top area), interphase slag/refractory (middle
area), and the refractory zone (bottom area). The dotted red line indicates the path followed
in all the samples corresponding to the chemical semi-quantitative analysis of elements
(wt.% ) by the EDX technique.
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3. Results and Discussion
3.1. Microstructural Analysis

Figure 2 shows the XRD patterns of the reference sample (100 wt.% of MgO) and the
MgO sample containing 5 wt.% of ZrO2 nanoparticles. This XRD analyses compare the
influence of the sintering temperature (1550 ◦C and 1650 ◦C) as well as the effect of the
method of obtaining the green compacts (CUP or CUP + CIP). These two compositions
were chosen as the most representative to identify the crystalline phases in the samples.
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Figure 2. XRD pattern of the sample 100 wt.% MgO (brown and blue line, 2 and 4) and MgO sample
containing 5 wt.% of ZrO2 nanoparticles (red and pink line, 1 and 3) sintered at 1550 ◦C and 1650 ◦C,
pressed by: (a) Cold uniaxial pressing (CUP) and (b) cold isostatic pressing after cold uniaxial
pressing (CUP + CIP).

As can be observed, the reference samples (100 wt.% of MgO) exhibited in all condi-
tions the same crystalline phase (2nd and 4th diagrams), corresponding to periclase (ICDD
45-0946). The patterns show the characteristic peaks located in 2θ equal to 36.93◦, 42.91◦,
62.3◦, 74.64◦, and 78.63◦ with preferential orientations in the crystallographic planes in
(111), (200), (220), (311), and (222), respectively.

Meanwhile, samples with 5 wt.% of ZrO2 nanoparticles (1st and 3rd diagrams) display
diffraction planes corresponding to magnesium oxide (MgO) (ICDD 45-0946). Moreover,
the zirconium oxide phase (ZrO2) (ICDD 50-1089) is identified in 2θ equal to 30.27◦, 35.25◦,
50.37◦, and 60.20◦ with planes diffracted in (011), (110), (112), and (121). Moreover, it was
observed in this research that the ZrO2 nanoparticles were completely surrounded by MgO
particles (matrix constituent). In agreement with the MgO–ZrO2 binary diagram, the ZrO2
tetragonal phase admits 10% of MgO, and the cubic phase admits up to 27% MgO in solid
solution. Thus, there was a change from monoclinic to tetragonal when the composites
were sintered at 1600 ◦C, and this crystallographic change was maintained down to room
temperature as the MgO acted as a stabilizer. This can be checked in the X-ray diffraction
results in Figure 2 as with 5 wt.% of ZrO2, peaks corresponding to the tetragonal ZrO2 were
observed (ICDD 50-1089). Small peaks with low-intensity corresponding to the calcium
zirconate phase (CaZrO3) (ICDD 35-0790) were detected. This phase is attributed to the in
situ reaction between CaO (phase detected as an impurity of MgO) and the additions of
ZrO2 nanoparticles.

3.2. Morphological Analyses

Figure 3 shows scanning electron microscope images of the reference sample (100 wt.%
of MgO) and of the sample with 5 wt.% of ZrO2 nanoparticles formed by CUP or CUP + CIP
and sintered at 1550 ◦C or 1650 ◦C.
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Figure 3. SEM images. (a,b) 100 wt.% MgO samples and (c,d) specimens MgO containing 5 wt.% of
ZrO2 nanoparticles, all sintered at 1650 ◦C. (e,f) 100 wt.% MgO and (g,h) MgO containing 5 wt.%
of ZrO2 nanoparticles, all sintered at 1550 ◦C. (i) shows the shape of each of the phases identified
as point 1 (CaO), point 2 (CaZrO3), point 3 (ZrO2). (a,c,e,g) correspond to samples pressed by CUP.
(b,d,f,h) correspond to samples pressed by a CUP + CIP.

Figure 3a,b shows the microstructures of MgO samples formed by CUP or CUP + CIP
(XL9 and XL13 samples, sintered at 1650 ◦C, respectively), where MgO grains (dark gray
phase) and small CaO particles (blurred white color phase with a particle size ~3 µm) are
observed. The MgO aggregates (10 to 40 µm in size) have an angular morphology, while
the MgO particles that form the matrix have a quasi-spherical morphology (<5 µm in size).
The CaO particles also have an angular morphology.

Figure 3c,d shows the microstructures of the sample with 5 wt.% of ZrO2 nanoparti-
cles formed by CUP or CUP + CIP techniques and sintered at 1650 ◦C (XL12, and XL16
samples, respectively). Three main phases corresponding to magnesia (MgO), zirconia
(ZrO2) (circular morphology, bright, intense white color with a particle size < 3 µm), and
calcium zirconate (CaZrO3) (rounded light gray particles with a particles size around 5 µm),
were observed. As can be observed, ZrO2 nanoparticles and CaZrO3 particles are at the
grain boundaries and triple points. This microstructural characteristic might lead to the
development of a pinning effect that allows not only to reduce the porosity but also to
increase the density. The XL16 sample (Figure 3d) developed the highest density value
(3.05 g/cm3) and the lowest porosity percentage (14.48%).

Figure 3e,f, corresponds to the microstructure of MgO samples sintered at 1550 ◦C
(formed by CUP or CUP + CIP techniques, respectively), where MgO grains (dark gray
phase) have an irregular shape. Moreover, some CaO particles (soft gray phase) are
observed as impurities from raw material. In both microstructures (XL1 and XL5 samples),
it is evident a deficit of cohesion between particles develops a dense matrix. This feature
opens the opportunity to use a bond phase that allows a better cohesion between particles.

Similar microstructural characteristics were observed in 100 wt.% MgO samples sin-
tered at 1550 and 1650 ◦C. The highest density (2.71 g/cm3) and the lowest porosity (26.24%)
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were reached by the XL13 sample (100 wt.% MgO) formed by CUP + CIP and sintered at
1650 ◦C.

Figure 3g,h shows the microstructure of the MgO sample with 5 wt.% ZrO2 nanoparti-
cles formed by CUP or CUP + CIP techniques and sintered at 1550 ◦C (XL4 and XL8 samples,
respectively). The microstructural analysis revealed the same phases as those identified in
the samples sintered at 1650 ◦C, i.e., MgO, ZrO2, and CaZrO3. However, the presence of
CaZrO3 is lower compared with the samples sintered at 1650 ◦C. The ZrO2 nanoparticles
and CaZrO3 particles are also located at the grain boundaries and triple points. Figure 3i
shows the shape of the phases detected in the XL4 sample: Point 1: CaO, it is possible to
see that they are bigger than the nanoparticles, and they appear in blurred white color.
Point 2: CaZrO3, this phase appears with acicular shape with a color intermediate between
the bright, intense white points of ZrO2 and the blurred white color of the CaO. Point 3:
ZrO2 nanoparticles, circular morphology, bright, intense white color.

The difference in density and porosity between the MgO sample that contains 5 wt.% of
ZrO2 nanoparticles sintered at 1550 and 1650 ◦C (formed by CUP or CUP + CIP techniques)
is remarkable. The combined effect of temperature and forming method leads to higher
densification and higher reduction in porosity. Besides, a pinning effect through the
addition of ZrO2 nanoparticles might contribute to reaching a higher density and an
effective porosity reduction.

In general, some mechanisms might promote the densification of the MgO microstruc-
ture through the addition of ZrO2 nanoparticles [47]: (i) an in situ CaZrO3 phase formation
with a higher density (4.95 g/cm3) than that of the matrix of MgO (3.58 g/cm3), (ii) the
development of a ceramic bonding through the CaZrO3 formation, (iii) a pinning effect
due to the specific location of ZrO2 and CaZrO3 at the grain boundaries and triple points.
It is well known that the pinning effect contributes to the porosity elimination, and thus
higher densification is obtained. The pinning effect (through ZrO2 and CaZrO3) avoids the
grain boundary movement, allowing the porosity elimination. However, that phenomenon
does not mean that the grain size cannot grow since all that is happening during sintering
is cohesion between particles that leads to the grain growth. That is why MgO grains grow
through the pinning effect. Below we demonstrated this effect graphically. Details of the
mechanism are indicated in Figure 4.
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3.3. Mechanical Properties

Figure 5 shows the variation in the cold crushing strength of the magnesia samples re-
inforced with ZrO2 nanoparticles (1, 3, 5 wt.%) and the reference sample of MgO (100 wt.%
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of MgO). The increase in the ZrO2 nanoparticles content leads to an increase in mechan-
ical resistance since, in all compositions, an increasing tendency in CCS (Cold Crushing
Strength) values can be observed. The sample was made with 100 wt.% MgO formed by
CUP and sintered at 1550 ◦C (XL1, reference sample) reached a mechanical resistance of
60.94 MPa. The sample with 5 wt.% of ZrO2 nanoparticles formed by CUP and sintered
at 1550 ◦C reached the maximum value of CCS (180.32 MPa, corresponding to the XL4
sample), with an improvement of 66.2% with respect to the reference sample of 100 wt.%
MgO, curve 1. Meanwhile, the samples formed by CUP + CIP and sintered at 1550 ◦C
(curve 2) were more sensitive to the forming method since 5 wt.% of ZrO2 nanoparticles
in the composite resulted in a remarkable improvement of 80.44% with respect to the
reference sample of 100 wt.% MgO (maximum value of 311.61 MPa, corresponding to the
XL8 sample). For the samples formed by CUP and sintered at 1650 ◦C (XL12 sample), the
maximum CCS value was 318.72 MPa, which corresponds to an improvement of 80.87%
with respect to the reference sample of 100 wt.% MgO. Finally, the highest cold crushing
strength was reached by the sample XL16, which was formed by CUP + CIP and sintered
at 1650 ◦C, 323.78 MPa, corresponding to an improvement of 80.87% with respect to the
reference sample of 100 wt.% MgO.
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As it is known, the temperature is the main factor in a ceramic system that leads
to a correct sintering process, thus increasing the mechanical properties among other
properties, as was corroborated in these refractory systems. However, at low sintering
temperatures (1550 ◦C), it was confirmed that the forming method controls the increase in
mechanical resistance.

In these samples, three mechanisms were present as the concentration of ZrO2 in-
creased: (i) a crystalline structure change mechanism with energy absorption, i.e., at a high
concentration of ZrO2 nanoparticles, more particles undergo a structural change, which
helps to stop the crack propagation. When a crack approaches a ZrO2 particle (tetragonal
zirconia), it is transformed into a new crystalline structure (monoclinic structure) by dis-
placement transformation. This structure change implies energy absorption, causing the
crack to slow down and stop [48].

This transformation is not only induced by temperature change but also occurred by a
diffusionless shear process at near sonic velocities [3,49,50]. (ii) A volumetric expansion
mechanism is believed to be another factor that helps stop cracks. A volumetric expansion
(3–5%) is generated by the ZrO2 phase transition from tetragonal to monoclinic. This
transition occurs by displacement transformation induced by pressure [3,51–54]. The
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expansion is carried out in the periphery of the ZrO2 particles. Since these particles
increase in volume, they help to deflect or break the cracks [3]. (iii) With an increase
in ZrO2 nanoparticles content and with the CUP + CIP method, samples densified with
homogenous pore dispersion into the MgO matrix (isolated pores) were obtained, helping
to increase the mechanical resistance.

3.4. Chemical States Analyses

An XPS analysis was carried out in this work to corroborate the results obtained in
XRD analysis. According to the best results in previous analyses, the samples pressed
by CUP + CIP (XL5, XL8, XL13, and XL16 samples) were studied by XPS high-resolution
spectra after the sintering process (Figure 6). Figure 6a–f corresponds to peaks of the
binding energy of Mg 1 s, Ca 2 p, and O 1 s for MgO samples sintered at 1550 ◦C and
1650 ◦C, respectively. Figure 6g shows high-resolution spectra of zirconia nanoparticles
powders before being incorporated into the matrix (MgO). In this case, two peaks can be
observed, which are accredited to Zr 3 d components of spin-orbit splitting (three d5/2
and three d3/2 orbitals), with binding energies of 181.92 eV and 184.29 eV, respectively.
The energy difference ∆E, between the Zr 3 d doublets, corresponds to 2.4 eV [55]. The
image inserted in Figure 6g shows the high-resolution O 1 s peaks in the binding energies
at 529.85 eV [56] and 531.02 eV [57,58], corresponding to ZrO2 nanoparticles and the carbon
tape, respectively. Figure 6h–o corresponds to high-resolution XPS of Mg 1 s, Ca 2 p, O
1 s, and Zr 3 d for samples with 5 wt.% of ZrO2 nanoparticles sintered at 1550 ◦C and
1650 ◦C, respectively.
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Figure 6. XPS high-resolution spectra of (a) Mg 1 s, (b) Ca 2 p, and (c) O 1 s of MgO sintered a 1550 ◦C,
(d) Mg 1 s, (e) Ca 2 p and (f) O 1 s of MgO sintered a 1650 ◦C. Spectra in (g) correspond to Zr 3 d for
nanoparticles of ZrO2. The image in the inset in (g) shows two peaks; one corresponds to the O 1 s
spectra of nano-ZrO2 (higher peak) and the other to C 1 s corresponding to carbon tape. (h–o) Spectra
of Mg 1 s, Ca 2 p, O 1 s, and Zr 3 d correspond to samples with 5 wt.% of ZrO2 nanoparticles sintered
at 1550 ◦C and 1650 ◦C, respectively.

The deconvoluted core-level spectrum of Figure 6a,d,h,l corresponds to peaks of the
binding energy of Mg 1 s of the MgO and Mg(OH)2 phases. The corresponding binding
energy for MgO (red line) was 1303.76, 1304.01, 1303.99, and 1303.56 eV. Meanwhile, the
binding energy of Mg(OH)2 (blue line) was detected at 1302.99, 1303.02, 1302.81, and



Materials 2022, 15, 2421 11 of 19

1302.90 eV. This phase was detected due to a reaction on the sample surface with the
environment humidity.

The deconvoluted core-level spectrum of Figure 6b,e,i,m corresponds to peaks of
the binding energy of Ca 2 p of the CaO phase, identified by green lines. In the samples
with ZrO2 nanoparticles at 1550 ◦C and 1650 ◦C (Figure 6i,m), a chemical shift towards
lower binding energies was evident in comparison with those obtained in samples of MgO
(Figure 6b,e) sintered at 1550 ◦C and 1650 ◦C, respectively. The above is attributed to
the formation of the CaZrO3 phase with binding energies at 347.20 (2 p3/2) and 350.81
(2 p1/2) at 1550 ◦C, and 347.25 (2 p3/2) and 350.88 (2 p1/2) eV at 1650 ◦C. These results agree
with binding energies values reported in other works [59,60]. XPS analysis confirmed the
presence of CaZrO3 formed in the sample when the ZrO2 nanoparticles were added, as was
observed in XRD analyses [42]. The energy difference (∆E) was ~3.6 eV and corresponded
to Ca 2p doublets, which agrees with the literature [60]. The CaO is an impurity in the
raw material that reacts with the ZrO2 to form CaZrO3 in MgO samples containing ZrO2
nanoparticles [3,47].

Figure 6c,f,j,n shows the deconvolution of binding energies of O 1 s for MgO (Figure 6c,f)
and MgO containing 5 wt.% of ZrO2 nanoparticles (Figure 6j,n), each sintered at 1550 and
1650 ◦C. In general, three peaks associated with the phases MgO, Mg(OH)2, and CaO
phases are observed. However, with ZrO2 nanoparticles, two more peaks corresponding to
ZrO2 and CaZrO3 (violet and brown line, respectively) are observed. The different binding
energies values of O 1 s eV peaks of MgO, Mg(OH)2, CaO, ZrO2, and CaZrO3 phases are
listed in Table 2. Besides, a comparison is made with those values found in the literature.

Table 2. Binding energy corresponds to O 1 s eV peaks of MgO, Mg(OH)2, ZrO2, CaO, and CaZrO3

phases for samples of 100 wt.% MgO sintered a 1550 ◦C (XL5) and 1650 ◦C (XL13), samples of MgO
containing 5 wt.% of ZrO2 nanoparticles sintered at 1550 ◦C (XL8) and 1650 ◦C (XL16).

Sample
O 1 s eV

MgO Mg (OH)2 ZrO2 CaO CaZrO3

ZrO2
nanoparticles 529.85

XL5 531.4 531.16 530.49
XL8 530.64 531.69 529.97 532.96 532.1

XL13 531.73 531.09 529.82
XL16 531.16 531.54 530.15 532.58 532.2

From the
literature

529.2 [58],
530.4 [57,58],

531.2 [61].

531.15 [58],
531.5 [58],
531.6 [61],
532.5 [58],

527.1 [62],
529.7 [63],
530.0 [63].

530.10 [64],
532.5 [59].

531.9 [65],
532.2 [59]

Figure 6k,o, shows the deconvolution of the Zr 3 d core level spectrum for the sample
with 5 wt.% ZrO2. A doublet in their high-resolution spectra due to spin-orbital coupling
is shown. The binding energies correspond to 181.15 (Zr 3 d5/2) and 183.42 eV (Zr 3 d3/2)
(Figure 6k) for samples sintered at 1550 ◦C and 181.23 (Zr 3 d5/2) and 183.69 eV (Zr 3 d3/2)
(Figure 6o) for samples sintered at 1650 ◦C. The energy difference (∆E) between the peaks
is ~2.4 eV, which completely agrees with the raw material analyzed of ZrO2 nanoparticles
(Figure 6g).

Table 3 presents the XPS binding energies for high-resolution analysis of Mg 1 s, Ca
2 p, and Zr 3 d of each sample analyzed.

In summary, the changes in chemical states in the elements (Mg, Ca, O, Zr) of the
analyzed samples were identified by the XPS technique. The major change was detected in
Ca, O, and Zr due to the CaZrO3 phase formed during the sintering process. According
to the literature in Table 2, the bond energies detected in 532.2 and 532.1 eV for oxygen
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represents the formation of the CaZrO3 phase. Meanwhile, the Ca and Zr displayed shifts
towards lower bond energies corresponding to a reduction in each element.

Table 3. Binding energy corresponds to Mg 1 s, Ca 2 p, and Zr 3 d of MgO, Mg(OH)2, CaO, CaZrO3,
and ZrO2 phases, corresponding to samples of 100 wt.% MgO sintered a 1550 ◦C (XL5) and 1650 ◦C
(XL13), MgO containing 5 wt.% of ZrO2 nanoparticles sintered at 1550 ◦C (XL8) and 1650 ◦C (XL16).

Sample
Mg 1 s eV Ca 2 p eV Zr 3 d eV

MgO Mg(OH)2 CaO 2p1/2 CaO 2p3/2 ZrO2 3d3/2 ZrO2 3d5/2

ZrO2
nanoparticles 184.29 181.92

XL5 1303.76 1302.99 351.00 347.40
XL8 1303.99 1302.81 350.81 347.20 183.42 181.15

XL13 1304.01 1303.02 350.98 347.30
XL16 1303.56 1302.90 350.88 347.25 183.69 181.23

From the
literature

1303.8 [66],
1303.9 [57,58],

1303.4 [67].

1301.1 [57],
1301.98 [58],
1302.2 [66],
1302.7 [68].

348 [59],
349.7 [64].

351.0 [59,60].

346.5 [59],
347.7 [59].

183 [59],
184.9 [69].

181.1 [70],
182 [63].

3.5. Chemical Properties
3.5.1. MgO Sample Tested with Silicomanganese Slag

Figure 7 shows the morphological analysis of the XL13 sample once it was chemically
attacked with silicomanganese slag. The XL13 sample corresponds to MgO formed by
CUP + CIP and sintered at 1650 ◦C. Moreover, a graph corresponding to the concentration
of silicomanganese slag elements as a function of the penetration distance is plotted. As
a guidance, a schematic representation of the cross-cut section of the specimen used for
chemical analysis is observed.

Figure 7a shows the SEM micrograph corresponding to the upper area of the sample
(lateral wall of the hole) where the slag was placed. Strong adhesion of silicomanganese
slag to the MgO grains is observed, as indicated by the crusts shown in the image. Figure 7b
shows the interface between magnesia refractory/silicomanganese slag, where the first
contact between MgO grains and slag is displayed. A dense microstructure can be observed
due to a slag infiltration into the pores.

Figure 7c corresponds to the sample’s lower area, where silicomanganese slag penetra-
tion into the matrix can be observed. The slag is located both at the grain boundaries and
triple points. The results of the semi-quantitative analysis (EDX) are presented in Figure 7d.

The plotted graph shows the concentration of slag elements associated with the slag
(Mn, Ca, Si, and Al) ordered from highest to lowest traces as a function of the penetration
distance concerning the height of the sample (6 mm). The letters marked as A (upper area
of the sample), B (interface, magnesia refractory/silicomanganese slag), and C (lower area
of the sample) and the red dotted lines on the graph correspond to the place (distance from
y = 0) where the morphological SEM study of the samples was performed. A concentration
of 1.11% of slag elements was detected at 181 µm from the bottom of the sample. Likewise,
another significant concentration of 7.26% of slag elements was observed at around 763 µm
to the bottom of the sample. The slag concentration was 7.63% at a distance from 1927 µm
to 3381 µm to the bottom of the sample. This zone represents the boundary between
MgO grains and the bottom of the hole where the silicomanganese slag was placed. The
slag concentration decreased (~2.94%) due to a slag penetration towards the bottom and
walls of the refractory at the zone covered by the hole (3490 µm to 6000 µm distance).
Figure 7e shows the cross-section sample and the zones where the SEM micrograph analyses
were made (indicated by letters A, B, and C). The path followed to perform the chemical
microanalysis by EDX is indicated by the dotted red line.
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Figure 7. (a–c) SEM images of 100 wt.% MgO sample sintered at 1650 ◦C and chemically attacked
with silicomanganese slag. (d) The concentration of silicomanganese slag elements as a function of
the penetration distance. (e) Schematic representation of the cross-cut section of the sample used for
chemical analysis.

3.5.2. MgO Containing 5 wt.% of ZrO2 Nanoparticles Tested with Silicomanganese Slag

Figure 8 shows the morphological analysis of the sample XL16 chemically attacked
with silicomanganese slag. The sample XL16 corresponds to the MgO sample that contains
5 wt.% of ZrO2 nanoparticles formed by CUP + CIP and sintered at 1650 ◦C. The graph
corresponding to the concentration of silicomanganese slag elements as a function of the
penetration distance is also plotted. A schematic representation of the cross-cut section of
the specimen used for chemical analysis is observed.

In Figure 8a, the wall of the hole where the silicomanganese slag powders were placed
to carry out the chemical corrosion analysis is observed. The image shows the molten slag
strongly adhered to the MgO and ZrO2 grains. In some cases, a strong slag adherence
leads to the development of a crust that protects the refractory to direct contact with the
melted slag, gas, and fluxes. Figure 8b shows a micrograph corresponding to the area
below the interface refractory/slag, i.e., the lowest area where the slag was deposited. Slag
penetration was mainly observed at the grain boundaries of magnesia. However, some slag
penetrated closed pores inside the MgO grains, as was observed in the micrograph. Some
agglomerates composed of ZrO2 nanoparticles are surrounded by some elements from the
slag (Mn, Ca, Al, Si, Ti). ZrO2 nanoparticles might be a barrier at both triple points and
grain boundaries to avoid the advance of the SiMn slag in the refractory. As was analyzed,
no CaZrO3 traces were found.
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1650 ◦C and chemically attacked with silicomanganese slag. (d) The concentration of silicomanganese
slag elements as a function of the penetration distance. (e) Schematic representation of the cross-cut
section of the sample used for chemical analysis.

This phenomenon can be attributed to a possible interaction between CaZrO3 and the
slag. This reaction might change the slag viscosity that prevents slag penetration, i.e., a
higher viscosity will help to control or stop the slag infiltration, as reported in other CaZrO3
refractory systems [23].

The formation of CaZrO3 was not the objective of the present research work. However,
magnesia raw material included CaO among its impurities (up to 1 wt.%), which by reaction
with the zirconia nanoparticles lead to the CaZrO3 formation. CaZrO3 is located at the
grain junctions and triple points since ZrO2 nanoparticles react with CaO forming CaZrO3
at these points, also promoted by the utilization of fine particles. The reaction of CaZrO3
formation is widely reported in the literature [71–73]:

On the other hand, calcium zirconate, due to its beneficial properties, such as high melt-
ing point (2345 ◦C), low linear thermal expansion coefficient (11.05·10–6 K−1), high hardness
(9.5 GPa), low thermal conductivity, high chemical stability, and corrosion resistance to al-
kalis (especially KOH), alkaline earth metals, slags [74–76] and other environments such as
NaVO2–Na2SO4 mixture [77], can be applied in numerous fields of industry. This chemical
compound is stable up to the temperature of 1800 ◦C, at which the transformation from
orthorhombic to cubic phase takes place [78]. CaZrO3 is also a promising candidate for
use in titanium metallurgy. Meanwhile, CaZrO3 is considered a material for refractory
linings in cement kilns when is added to the MgO refractories [28,79,80]. CaZrO3 was
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successfully verified as a competitive refractory material for the melting process of titanium
and the production of cement clinker. However, only a few research works concerned the
interaction of this refractory compound with steelmaking and ironmaking slags.

Although CaZrO3 is stable at 1550 ◦C in contact with the slag, it is suggested in the
present study (considering the chemical composition of the silicomanganese slag (wt.%):
26.88% SiO2, 24.85% CaO, 24.56% MnO, 12.41% Al2O3, 4.55% MgO, 1.21% BaO, 0.76% Na2O,
0.80 K2O, and balanced others (Fe, P, Ti, Sr)) that the following products can be formed by
reaction with the metallurgical slag: calcium zirconate (CaZrO3), zirconium oxide stabi-
lized with Ca2+ (ZrO2stab., Zstab.), gehlenite (C2AS), and baghdadite (Ca3Zr[O2|Si2O7],
C3ZS2). These phases coexist in the four-component diagram A–C–Z–S (Al2O3–CaO–ZrO2–
SiO2) [81]. The suggested reaction is attributed to the exposure time in contact with slag
and the main chemical compounds that constituted the silicomanganese slags.

In Figure 8c, a slag-free microstructure is observed since, in the EDX analysis, only
MgO and ZrO2 are found.

Figure 8d shows the results of the semi-quantitative analysis by the EDX technique.
The plotted graph shows the concentration of slag elements (Mn, Ca, Al, Si, and Ti) ordered
from highest to lowest traces as a function of the penetration distance concerning the height
of the sample (6 mm). The letters (A, B, and C) and red dotted lines on the graph correspond
to the area where the morphological study was carried out on the sample. The analysis
allowed us to observe that there was no slag penetration at the bottom of the refractory
specimen. A slag concentration of 0.85% was detected above 1636 µm concerning the
bottom of the sample.

This concentration might result from the slag infiltration into the residual open pores
after the sintering process. The slag concentration was 3.22% at a distance from 1945 µm
to 3109 µm with respect to the bottom of the sample. This concentration might be due to
the slag infiltration through the MgO grain boundaries. At the interface between magnesia
refractory/silicomanganese slag (~3467 µm concerning the bottom of the sample), the
concentration of slag elements was 4.32%. The first contact and infiltration of the slag took
place in this zone of the refractory. The slag concentration was ~11.5% in the wall of the
hole where slag was deposited (at a distance from 3500 µm to 6000 µm). This value was
higher concerning the sample of 100 wt.% of MgO due to a higher dense refractory matrix
that retained more slag elements in this zone. Figure 8e shows the cross-section sample
and the zones where the SEM micrograph analyses were made, indicated by letters (A, B,
and C). The path followed to perform the chemical microanalysis by EDX is indicated by
the dotted red line.

In summary, the change in slag viscosity (a higher slag viscosity) due to the reaction
between CaZrO3 and the melted slag is the main mechanism that leads to a decrease in
corrosion attack. Moreover, the addition of ZrO2 nanoparticles represents a barrier at triple
points and grain boundaries to avoid the advance of the slag in the refractory. These two
mechanisms help to control or stop the slag penetration.

4. Conclusions

The behavior of MgO ceramics reinforced with ZrO2 nanoparticles against SiMn slag
was studied in this manuscript. Different contents of ZrO2 nanoparticles (0, 1, 3, and
5 wt.%) were considered, as well as different methods of obtaining green compacts (CUP
and CUP + CIP) and sintering temperatures (1550 ◦C and 1650 ◦C).

Three mechanisms promote the densification of the MgO microstructure through the
addition of ZrO2 nanoparticles: (i) CaZrO3 phase formation (formed due to in situ reaction
between CaO (1 wt.%) and the ZrO2 nanoparticles) with a higher density (4.95 g/cm3) than
the MgO matrix (3.58 g/cm3); (ii) development of a ceramic bonding through the CaZrO3
formation; (iii) pinning effect due to the specific location of ZrO2 and CaZrO3 at the grain
boundaries and triple points. The lowest values of porosity (14.485%) and the highest value
of density (3.0599 g/cm3) were measured in the samples with 5 wt.% of ZrO2 nanoparticles
formed by CUP + CIP and sintered at 1650 ◦C.



Materials 2022, 15, 2421 16 of 19

The main change by the XPS technique was detected in Ca, O, and Zr due to the
CaZrO3 phase formed during the sintering process. The bond energies detected in 532.2
and 532.1 eV for oxygen correspond to the formation of the CaZrO3 phase.

The increase in mechanical resistance for samples with ZrO2 nanoparticles is a conse-
quence of this phase. The maximum value of CCS is observed when 5% ZrO2 nanoparticles
are added. Samples were obtained by CUP + CIP and sintered at 1650 ◦C. The value of cold
crushing strength is 80.87% greater than the reference sample with only MgO.

The corrosion resistance is controlled by the CaZrO3 but also by the decreased porosity,
which difficulties the advance of the slag in the refractory. Similarly, ZrO2 nanoparticles
act as a barrier both at the triple points and the grain boundaries, avoiding the advance of
silicomanganese slag in the magnesia refractory.
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Spain 
c CONACYT-Centro de Investigación Científica y de Educación Superior de Ensenada, B.C (CICESE), Parque de Innovación e Investigación, Carretera Aeropuerto, 66612, 
Apodaca, Mexico 
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A B S T R A C T   

Alumina/molybdenum nanocomposites were obtained from alumina and molybdenum particles. Alumina with 
different molybdenum contents (0, 1, 2.5, 5, 10 and 20 wt %) was first uniaxially pressed at 100 MPa to obtain 
green compacts that were later sintered using a carbon dioxide (CO2) laser. Samples were characterized by X-ray 
diffraction and Scanning Electron Microscope to evaluate the morphological and microstructural characteristics 
of the composites. SEM results show that for mixtures with 1, 2.5, 5 and 10 wt % Mo, metallic Mo appears 
dispersed within the alumina grains (grain boundaries and triple points). Nevertheless, for the mixture with 20 
wt % Mo, it also appears in the alumina matrix as Mo in triple points and grain boundaries, although MoO3 is also 
identified (as inclusion). The presence of these phases was confirmed by X-ray Diffraction technique. These 
metallic molybdenum particles distributed in the alumina matrix at triple points and grain boundaries promote 
the densification of the composite. Metallic molybdenum has also a pinning effect, which drastically affects the 
microstructural evolution during the sintering, mainly on the grain size of alumina. The best results were 
observed for the composite Al2O3-10 wt % Mo, with an average alumina grain size <10 μm and few pores.   

1. Introduction 

High alumina bricks are widely used in industrial furnaces due to the 
great characteristics of high temperature performance, great corrosion 
and wear resistances, among others. However, fracture toughness is 
sometimes a problem for certain engineering applications. For that 
reason, several methods have been proposed to improve the fracture 
toughness in ceramics, mainly based on the crack deflection, which can 
be made with fibers or whiskers, nacre-like structure or hard second 
phases. The incorporation of a second phase, such as metallic particles, 
to the alumina matrix has been subject of research for many years [1]. 
This way, Matteazzi and Le Caër synthesized nanometric α-Al2O3-M 
composites, where M was Fe, V, Cr, Mn, Co, Ni, Cu, Zn, Nb, Mo, W, Si 
and Fe alloys [2], which were sintered by aluminothermic reduction. 
Waku and co-workers also investigated Al2O3–Mo, -Ta, -Nb composites 

prepared by hot pressing [3]. Other composites Al2O3-metal have been 
proposed to improve the fracture toughness: Al2O3–Ni [4–7] and 
Al2O3–W [4,8]. However, molybdenum appears as the metal with the 
greatest interest to reinforce alumina ceramics when fracture toughness 
is considered. It has been added in the form of metallic powders, MoO3 
or Mo fibers [9–11]. Nawa and collaborators sintered Al2O3–Mo com
posites by hot pressing under vacuum conditions [12]. Wang and co
authors prepared Al2O3–Mo composites by different methods: 
dissolution of MoO3 powder in ammonia solution followed by 
spray-drying or hot-plate drying before hot pressing under hydrogen 
reductant atmosphere; mechanical mixing and hot pressing [13]. Lada 
and others prepared Al2O3-10 vol % Mo composites by aqueous gel 
casting method and sintering in argon atmosphere at 1600 ◦C for 2 h 
with very slow heating and cooling rates [14]. Broniszewski et al. sin
tered alumina-molybdenum composites from powders by hot pressing at 
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1350 ◦C for 1 h under a pressure of 20 MPa in argon atmosphere [15]. 
Zygmuntowicz and researchers obtained Al2O3–Mo composites by cen
trifugal slip casting method and sintering at 1400 ◦C for 2 h under 20 vol 
% H2-80 vol % N2 atmosphere [16]. Several questions arise from the 
above-mentioned research: the improvement of the fracture toughness 
resulted from both the second phase (molybdenum) on the composite 
and the inhibition of the alumina grain growth, and the requirement of 
long sintering processes under special atmosphere (in general reductant) 
to avoid the oxidation of the molybdenum (to form molybdenum (VI) 
oxide (MoO3)), whose boiling point is at 1155 ◦C. 

On the other hand, selective laser sintering (SLS) is a technique that 
allows the consolidation of powder layers, sintering layer after layer, to 
obtain three-dimensional parts with fine finishes and complex shapes, 
being an efficient, economical, high-precision and fast process. Two 
different types of lasers are commonly used Nd:YAG and carbon dioxide 
(CO2). The type of material that can be studied with each laser mainly 
depends on both the wavelength that each laser generates (1.64 μm and 
10.64 μm, respectively) and the wavelength that each material can 
absorb. Different materials have been treated using laser as heat source 
for the selective sintering of metallic, ceramic and polymer powders, or 
mixes between them [17–20]. Great part of the studies in the sintering 
using laser have focused on the variables that depend on the laser and 
have direct influence in the properties of the obtained parts: scanning 
speed [21], scan spacing [22,23], energy density [24,25], laser scanning 
strategy [26], layer thickness [22,27], laser power [24], particle size and 
distribution [28]. 

There is little research about the selective laser sintering of alumina 
parts. Part of this research focuses on the preparation of powders for 
later sintering in furnace [29,30]. Regarding direct sintering of alumina 
(or alumina with additives) using selective laser sintering, it is possible 
to report the research of Fayed et al. [31] that employed Nd:YAG laser to 
sinter alumina parts; Shishkovsjy and collaborators reported 
alumina-zirconium porous ceramics manufactured by selective laser 
sintering using Nd-YAG laser [32]; Subramanian and Marcus sintered 
alumina with aluminum by Nd-YAG selective laser sintering with sub
sequent treatment in furnace at different temperatures and times to 
study the effect [33]. Alumina-molybdenum cermet manufactured using 
selective laser sintering was not yet reported in the literature. 

Despite the significant interest of the alumina-metal composites to 
obtain alumina-base refractories with improved the fracture toughness 
(and flexural strength), and the potential advantages of laser sintering 
technique related with the economization of the processing time, this 
technique has not been already applied to manufacture such composites. 
This way, considering the high melting points of the considered mate
rials (Al2O3, 2072 ◦C; Mo, 2623 ◦C), a heating source as the CO2 laser 
was employed. Therefore, we present in this manuscript novel research 
about the utilization of the selective laser sintering to obtain alumina- 
Mo composites. The influence of the molybdenum content (0, 1, 2.5, 
5, 10 and 20 wt %) on the microstructure and morphology of the 

composite was studied when the green compacts were irradiated with 
carbon dioxide laser. 

2. Experimental 

2.1. Raw materials and sample preparation 

Powders of aluminum oxide (Al2O3, 99.9% purity, J.T. Baker) and 
molybdenum (Mo, 99.9% trace metals basis, Sigma Aldrich) were used 
as raw materials. SEM images of the initial powders are reported in 
Fig. 1. These images indicate that most of the molybdenum initial par
ticles are nanometric while the size of the alumina initial particles is in 
the range 20–100 μm. Six compositions of Al2O3 and Mo samples were 
prepared with the objective of studying the influence of the molybde
num content on the microstructure of the ceramic-metal composite. The 
samples were prepared considering the following relation: (100− X) wt. 
% Al2O3 + X wt. % of Mo, where X = 0, 1, 2.5, 5, 10 and 20). Once 
weighted the starting materials in the above-indicated proportion, raw 
materials were loaded in an attrition mill with alumina balls (3 mm in 
diameter) in a ratio of 10 to 1 and using isopropyl alcohol as milling 
medium. Blending was carried out for 5 h in order to ensure a homo
geneous mixture. Powder mixtures were treated at 120 ◦C for 24 h to 
remove any traces of alcohol and dry powders were sieved by 180 μm. 
Powders mixture (1 g) were uniaxially pressed in a metallic mold to 
obtain cylindrical samples of 7 mm in height and 12 mm in diameter 
using a pressure of 100 MPa for 2 min. A SEM image of the green 

Fig. 1. SEM images of the initial powders of alumina (a) and molybdenum (b).  

Fig. 2. SEM image of the green compacts. (For interpretation of the references 
to colour in this figure legend, the reader is referred to the Web version of 
this article.) 
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compacts is reported in Fig. 2 to check the difference with the specimen 
sintered using laser of CO2. 

2.2. Laser sintering 

Green compacts were sintered by means of a CO2 laser equipment 
(Coherent, Diamond k-150 model with a wave length λ = 10.64 μm), 
where the laser irradiation was perpendicular to the circular surface of 
the samples. The laser nozzle is fixed in this equipment and the sample 
was placed on the translation system, which was programmed to move 
longitudinally, so a parallel radiation was achieved on the diameter of 
the samples. Subsequently, two more irradiation routes were assigned 
one next to the other. The sintering resulted on morphological and 
microstructural changes of the sample. 

The following selective laser sintering parameters were considered in 
this investigation: laser power of 79.5 W, spot diameter of the laser beam 
of 3 mm and scanning distance of 12 mm. Moreover, the irradiation 
power density is Q = 70.29 W/cm2 and the translation speed was 1.25 
mm/s. There is a distance between the laser nozzle and the surface of the 
sample of 35 mm. Green compacts are located on the surface of the 
translation equipment and experiments were carried out at room tem
perature and under ambient atmosphere. 

2.3. Characterization 

X-ray diffraction technique was used to identify the crystalline 
phases at the end of the selective laser sintering process. The equipment 
where the diffraction patterns were obtained was a PANalytical EMPY
REAN diffractometer with a target of metal cobalt (radiation Kα =
1.5406 Å) operated at 40 kV, 40 mA and an X’Celerator detector in 
Bragg-Brentano geometry. The scans were carried out over a 2θ range 
from 5◦ to 120◦ with a step scan of 0.013◦ and 25.5 s per step in a 
continuous mode. Peak fitting was carried out with the commercial 
software XPowder12. 

3. Results 

3.1. X-ray diffraction 

Results of the X-ray diffraction analyses of laser sintered samples are 
summarized in Fig. 3. The oxidation of molybdenum has been subject of 
significant research throughout the years [34,35], because metallic 
molybdenum exhibits good mechanical properties at high temperatures 
but the resistance to oxidation is really poor. This way, at temperatures 
greater than 400 ◦C oxidizes to form MoO3, which easily volatilizes 

(1155 ◦C). This is a problem in the manufacture of composites with 
molybdenum as this element is lost during their manufacture, as for 
instance in the case of graphite-molybdenum composites sintered at 
high temperatures (2600 ◦C [36]). X-ray diffraction analyses suggest 
that oxidation of molybdenum for contents <10 wt % is not relevant and 
peaks correspond to only molybdenum and aluminum oxide, which 
might be associated to the sintering speed. X-ray diffraction analysis of 
alumina-20 wt % molybdenum composite indicates the presence of 
molybdenum (VI) oxide, which as it is later observed in SEM-EDX ana
lyses, tends to agglomerate and the pinning effect of the molybdenum 
microparticles disappear. 

3.2. SEM-EDX 

The morphological characterization was performed by Field Emis
sion Scanning Electron Microscopy (FESEM) using a FEI Nova Nano SEM 
200, with an acceleration voltage of 10-15 kV in low vacuum mode and 
an Helix detector; additionally, energy dispersive X-ray microanalysis, 
EDX (Oxford, model INCA X-Sight) was also carried out for semi- 
quantitative chemical microanalysis. Images are collected in Fig. 4. It 
is possible to see that molybdenum clearly appears at grain boundaries 
and triple points, particularly for the composite Al2O3-10 wt % Mo. It is 
precisely in this sample where few pores are identified in the micro
graphs, which suggest high densification rates. In other cases, there are 
empty spaces at triple points and grain boundaries that suggest that the 
sintering of the composite was not complete. It is also possible to see in 
these cases that grain has grown during the selective laser sintering 
process, probably due to the insufficient quantity of molybdenum in 
some cases (when Mo content is < 10 wt %) and to the significant 
oxidation of the molybdenum (when Mo content is > 10 wt %). The 
sample with 10 wt % has the smallest grain size (<10 μm), precisely 
promoted by the fine molybdenum particles located at triple points and 
grain boundaries that have a pinning effect. As it was observed in the X- 
ray diffraction analyses, molybdenum (VI) oxide appears as inclusions in 
several points of the microstructure for the greatest molybdenum con
tents (20 wt %). This question is highly relevant for the mechanical 
properties of the composite as these inclusions appear as stress con
centration sites in the composite. In the other cases, metallic molybde
num particles clearly appear at triple points and grain boundaries (see 
Fig. 4). 

3.3. Discussion 

The reinforcement of ceramic materials, and in particular alumina 
ceramics, has always attracted significant interest in an attempt to 
promote the mechanical properties (as well as the slag corrosion resis
tance in other cases) by second phases located at triple points and grain 
boundaries that could divert the crack during its propagation. These 
second phases also avoid the grain growth and, in this way, a fine 
grained structure has a significant length of grain boundary, which is 
beneficial to avoid crack propagation. This manuscript collects a novel 
research about the application of selective laser sintering to manufacture 
Al2O3–Mo ceramic materials with the aim of studying the microstructure 
and analyzing how this could have influence on the mechanical prop
erties, in particular on the fracture toughness. 

The main problem of the molybdenum is that it easily oxidizes under 
sintering conditions and this habitually requires sintering the 
molybdenum-based composites, and Al2O3–Mo, under special atmo
spheres as Ar/H2 [37], vacuum [12,38], argon [14,15] or H2/N2 [16]. In 
this way, the utilization of fast sintering techniques, as laser, might be 
useful to minimize the losses of molybdenum as molybdenum (VI) oxide 
during the sintering process and, at the same time, obtain dense com
posites. It was possible to see for molybdenum contents <10 wt % that 
molybdenum (VI) oxide does not appear during the X-ray diffraction 
analyses (this phase appears in the sample with 20 wt % molybdenum), 
although this is not indicative of potential minimum losses of this 

Fig. 3. XRD patterns of: (a) Aluminium oxide (Al2O3) sample and (b–f) samples 
containing 1, 2.5, 5, 10 and 20 wt % of Mo, respectively. At the bottom, the 
diffraction patterns of Al2O3, MoO3 and Mo are observed. 
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element during the sintering process of the composites with <10 wt % 
Mo. SEM technique suggests pining effect promoted by the metallic 
molybdenum and few pores, which indicates that sintering of the 
Al2O3–Mo composite could be achieved without special atmosphere for 
these contents of molybdenum. This is potentially beneficial because 
near-net shape sintered samples could be obtained in very short times 
without using any special atmosphere, which otherwise could compli
cate the process. Therefore, laser sintering of ceramic materials arises as 
a technology that could compete with other novel high energy density 
technologies as solar energy [39–46] or spark plasma sintering [47,48]. 
This way, competitiveness of ceramic industry could increase because 
sintered ceramic materials might be obtained in shorter times. Selective 
laser sintering technique is a good option to sinter ceramics because it is 
a versatile technique, which is one of the aspects that is being searched 
by the industry and, particularly by the additive manufacturing in
dustry. The reason is that this technology allows the rapid fabrication of 
functional parts, in addition to having the ability to process a wide range 
of materials (polymers, ceramics and metals) [49], although the 
manufacture of dense alumina ceramics is still to be studied. Therefore, 
this manuscript could be a starting point to study the obtaining of dense 
ceramics using laser technology. There is currently a wide variety of 
manufacturing techniques, but the most attractive and of greatest 
importance to the industrial sector are, naturally, those that provide 
high efficiency in production output without neglecting quality stan
dards. Therefore, one of the most cost-effective methods for 
manufacturing complex 3D parts is the selective laser sintering tech
nique, which has achieved the highest market share growth since 1997 
[50]. 

Based on several studies [51–56], selective laser sintering could 
provide a number of advantages as the selection of any specific area, 
sintering at room temperature (with the sintering temperature being 
reached only in the surface of the beam), sintering of layers of microns in 
thickness, selection of the area that is to be irradiated, among others as 
the possibility of operating under two methods of irradiation, punctual 
or translational, where in this last case, it is possible to adjust the speed 
of the beam and the direction of irradiation. Moreover, it is possible to 
process parts of considerable size. Anyway, the greatest interest of this 
technology arises from the possibility of obtaining microstructures and 
morphologies of sintered refractories in seconds, which are comparable 
with those obtained by means of other sintering methods (as the sin
tering in furnace) that require hours. This could relate with the pro
ductivity but also with the savings in manufacturing costs, the reduction 
in energy consumption, and, therefore, this process could be environ
mentally friendly and could attract interest of the industry of ceramics in 

general. 
There are two laser sources used for the Selective Laser Sintering of 

materials which are, continuous wave CO2 with a wavelength of 10.6 
μm, and Nd:YAG laser of wavelength 1.06 μm with pulsed or continuous 
mode [57]. The use of the laser source for each material is mainly 
governed by the percentage of energy absorption of each material. In the 
research presented in this manuscript, laser of CO2 was chosen because 
we know that the matrix of the composite (Al2O3) has high absorption 
(96% of wavelength of 10.6 μm with CO2 laser) with long wavelengths 
[50]. In the case of metals, as molybdenum, it is known that they absorb 
shorter wavelengths. This way, a sufficient amount of energy was sup
plied to induce high local temperature leading the beginning of the 
solid-state sintering. Thus, when the Al2O3 atoms were irradiated, they 
had sufficient energy to make that the vacancies of the Al2O3, which are 
in the hexagonal structure of the aluminum oxide, were replaced at high 
temperature by other cations that are inside of the volume of the crystal 
of the aluminum oxide. Therefore, there is a migration towards the grain 
boundaries, making the grain boundaries to start to move and grow due 
to the cationic movement, which takes place in the same direction. This 
growth associated to the movement of cations is drastically affected by 
the molybdenum particles, located at triple points and grain boundaries, 
avoiding the growth of the grains and the movement of the grain 
boundaries. 

4. Conclusions 

Alumina-molybdenum composites sintered by selective laser sinter
ing were proposed in this manuscript. Different molybdenum contents 
were studied: 0, 1, 2.5, 5, 10 and 20 wt %. It was possible to see that 
increasing the molybdenum content resulted in composites with less 
percentage of porosity. It is possible, for that reason, to say that 
increasing the molybdenum content results in greater densification 
rates, which could ensure the good characteristics of the alumina. The 
best results were observed in the case of the composite Al2O3-10 wt % 
Mo, with an average alumina grain size <10 μm and few pores. It is also 
observed for this molybdenum content that this element drastically af
fects the microstructural evolution during the sintering, mainly the final 
size of alumina, as this element, located at triple points and grain 
boundaries, inhibits the grain growth. On the other hand, results suggest 
that laser sintering could be an attractive method to sinter Al2O3–Mo 
ceramics in short times. This is particularly relevant when the molyb
denum content is < 10 wt % Mo as greater contents involve the 
appearance of significant quantities of molybdenum (VI) oxide, which, 
apart from its potential volatilization and, thus losses of molybdenum, is 

Fig. 4. SEM images of irradiated samples, where: (a) corresponds to Al2O3 particles and (b–f) corresponds to 1, 2.5, 5, 10 and 20 wt% of Mo, respectively.  
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detrimental for the mechanical properties of the composite when it 
appears as inclusion. 
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A B S T R A C T   

Alumina/molybdenum nanocomposites were prepared by colloidal synthesis from alumina powder and mo
lybdenum (V) chloride using ethanol as dispersion medium. Modified alumina was calcined at 450 ◦C in air 
atmosphere to remove chlorides, and then treated in a tubular furnace at 850 ◦C under Ar/H2 to reduce the MoO3 
formed in the previous stage and obtain Al2O3 with molybdenum nanoparticles on the surface. Three different 
molybdenum contents were proposed (1, 5 and 10 wt % Mo), and pure alumina was used as reference, that were 
sintered by spark plasma sintering (SPS) under vacuum atmosphere at 1400 ◦C for 3 min with an applied pressure 
of 80 MPa. Composites were characterized by microstructure, hardness, toughness, and three-point bending test. 
The presence of molybdenum nanoparticles resulted in a fine-grained structure promoted by the presence of 
molybdenum at grain boundaries and triple points, as well as by the utilization of the SPS equipment. Hardness is 
at least a 20% greater and fracture toughness 30% larger in the composites than in the monolithic alumina.   

1. Introduction 

One of the main interests of ceramic materials is the wear resistance 
together with the thermal and chemical stabilities [1]. These properties 
are important for some engineering applications [2]. The main problem 
of ceramic materials arises from the mechanical properties. These ma
terials are, in general, brittle, since they are easily broken by crack 
propagation. Several methods have been proposed to improve fracture 
toughness of ceramics. One of these is based on the crack deflection, 
which can be made with fibers or whiskers, with a nacre-like structure or 
with hard second phases. The incorporation of a second phase, such as 
metallic particles, to improve the mechanical properties of the alumina 
has been proposed for years [3]. This way, Mattecazzi and Le Caër 
synthesized nanometric α-Al2O3-M composites, where M was Fe, V, Cr, 
Mn, Co, Ni, Cu, Zn, Nb, Mo, W, Si and Fe alloys [4]. They prepared the 
composites by room temperature ball milling of mixtures of the 

above-mentioned metal oxides and aluminum and, nanocomposites 
were obtained by aluminothermic reduction in different times (1.5–24 
h) using different powder-to-ball weight ratio (1:30 to 1:40 in the 
planetary, and 1:10 to 1:5 in the vibratory) under pure nitrogen or argon 
atmosphere depending on the mixture. They satisfactorily produced 
nanocomposites to be used as dispersoids in high temperature metals 
and alloys to improve the properties. Other researchers also investigated 
the composites Al2O3-metal. Within this line, Waku and co-workers also 
investigated Al2O3-Mo, -Ta, -Nb composites prepared by hot pressing 
[5], which resulted in a significant increase of the flexural strength and 
fracture toughness of the composite. 

Some other Al2O3-metal composites were studied by different 
researchers:  

- Al2O3-Ni. Within this topic, Sekino and collaborators studied high- 
density nickel-dispersed-alumina (Al2O3/Ni) composites with 
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excellent mechanical properties (high strength and high-temperature 
hardness) by reduction with hydrogen and hot pressing of Al2O3/NiO 
mixed powders [6]. Also in this line, Fahrenholtz and colleagues 
reported Al2O3-Ni composites, prepared by reactive hot pressing of 
aluminum and NiO, with high strength and toughness [7]. Addi
tionally, Breval and coauthors studied the properties (hardness, 
stiffness, and toughness) and microstructure of Ni-Al2O3 composite 
materials prepared by sol/gel method [8]. Miazga et al. prepared 
Al2O3-Ni composites, with improved fracture toughness of the ma
trix, by aqueous gel casting process and sintering in reducing at
mosphere [9]. And, finally, Rodríguez-Suárez et al. studied Al2O3-Ni 
composites sintered by conventional route and spark plasma sinter
ing [10].  

- Al2O3-W: Also, Sekino, and collaborators, prepared two types of 
Al2O3-W composites by hot pressing of α- Al2O3 and γ- Al2O3 and 
tungsten powders resulting in improved fracture toughness (1.6 
times) compared with the monolithic Al2O3 [11]. Moreover, Sekino 
and Niihara studied the mechanical properties of high density 
Al2O3-W nanocomposites prepared by controlled reduction and hot 
pressing of Al2O3-WO3 mixtures [12]. Finally, Rodríguez-Suárez 
et al. [13] prepared Al2O3-nW composites by colloidal processing 
route and spark plasma sintering and obtained full dense compacts 
with high hardness.  

- Al2O3-Fe: This family of composites was few studied; only the 
research of Konopka and Ozieblo can be found in the literature [14]. 
The methodology that they used to prepare the composite (with 
different iron contents (10, 30 and 50 wt %)) consisted in: wet 
mixing of reactants in ethanol for 2 h in agate mill; application of 
uniaxial (20 MPa) and isostatic (120 MPa) pressing to obtain the 
green compacts; and, sintering in two stages (900 ◦C and 1700 ◦C in 
vacuum for 1.5 h). They observed that the improvement of me
chanical properties was limited by the appearance of FeAl2O4 spinel. 

However, molybdenum is the metallic phase that has attracted the 
greatest interest due to its refractory character to improve the me
chanical properties of the alumina, particularly the fracture toughness, 
and the composite being suitable to be used at high temperatures. Mo
lybdenum has been added in the form of metallic powders, MoO3 or Mo 
fibers [15]. Different techniques and molybdenum contents (up to a 
maximum of 26.6 vol % [16]) have been proposed to prepare Al2O3-Mo 
composites: spray-drying, hydrogen reduction and sintering with or 
without hot-pressing [15]; hot-pressing under vacuum conditions [17, 
18]; conventional powder metallurgy technique [19]; dissolution of 
MoO3 powder in ammonia solution, followed by spray-drying or 
hot-plate-drying to obtain ammonium molybdate/Al2O3 granules that 
were subsequently reduced in hydrogen atmosphere and hot-pressed to 
obtain Mo/Al2O3 composites [20]; aqueous gel casting method and 
sintering in argon atmosphere at 1600 ◦C with 2 h of retention and slow 
heating and cooling rates (3 and 5 ◦C/min) [21]; or consolidation by 
centrifugal slip casting at 3000 rpm for 1.5 h (slurry containing 50 vol % 
solid phase including 10 vol % molybdenum particles), drying at 30 ◦C 
for 48 h and sintering at 1400 ◦C for 2 h in 20 vol % H2-80 vol % N2 [22]. 
And, much more recently, Gómez-Rodríguez and coauthors reported the 
possibility of sintering Al2O3-Mo composites using laser of CO2 as heat 
source [23]. However, spark plasma sintering technique has yet to be 
reported in the manufacture of Al2O3-Mo composites. 

On another note, the improvement of the mechanical properties of 
the monolithic alumina, apart from the addition of the metal, requires a 
nanometric size and a homogenous distribution in the matrix. Within 
this line, it was observed that fine dispersoids resulted in the grain 
growth restrain due to pinning effect at grain boundaries [16], which is 
positive for the fracture toughness and hardness of the composite [16, 
20]. Moreover, the homogeneity of the microstructure of the composite 
has a critical influence on the properties [20]. Therefore, colloidal 
processing method has been seen as a technology very suitable to obtain 
homogeneous distribution of nanoparticles in ceramic materials [24]. 

Already published research reported that it is possible to obtain a very 
homogeneous distribution of very small molybdenum nanoparticles in 
an alumina matrix using this technique [25]. On the other hand, Spark 
Plasma Sintering (SPS) is a relatively novel technique that is attracting 
significant interest because it allows a high-speed of powder consoli
dation [26]. This technique has not been applied in the manufacture of 
Al2O3-Mo composites, as it was already indicated. Therefore, the syn
thesis of alumina/molybdenum nanocomposites starting from a modi
fied alumina powder in a solution of molybdenum (V) chloride in 
ethanol and subsequent sintering in spark plasma apparatus is proposed 
in this manuscript. The presence of molybdenum nanoparticles has 
significant influence in the microstructural evolution during sintering 
and, as a result, mechanical properties are significantly affected. 

2. Experimental procedure 

2.1. Processing of alumina/molybdenum composites 

Alumina/molybdenum nanocomposites were prepared using 
α-alumina (Al2O3) powder (Taimei Chemicals Co., Ltd, Tokyo, Japan) 
with d50 = 0.153 μm, a specific surface area of 14.5 m2/g and 99.99% 
purity (8 ppm Na, 10 ppm Si, 8 ppm Fe), and molybdenum (V) chloride 
(Sigma Aldrich, Madrid, Spain) as molybdenum precursor. 

The preparation of the composite is detailed in the following lines. 
The procedure was the same for the three compositions that were chosen 
(1 wt % Mo, 5 wt % Mo and 10 wt % Mo), apart from the monolithic 
alumina. First, alumina powders and molybdenum (V) chloride were 
dispersed in ethanol (anhydrous 99.97% ethanol) separately. Later, 
molybdenum (V) chloride solution in ethanol was added dropwise into 
the alumina solution. The slurry was first heated at 80 ◦C under mag
netic stirring. After that, it was heated at 120 ◦C for 24 h in air atmo
sphere to start the nucleation of the composite and remove the ethanol. 
Dried powders were sieved under 180 μm, and they were later treated at 
450 ◦C for 2 h in air atmosphere to remove chlorides and reduced af
terwards under Ar/H2 atmosphere at 850 ◦C for 2 h to obtain molyb
denum nanoparticles. Treated powders were sieved under 63 μm. 
Finally, the powders were sintered using the spark plasma sintering 
apparatus. 

Powders were first placed into a graphite die (20 mm inner diameter) 
and uniaxial pressure of 80 MPa was used at the same time that tem
perature was applied. The cycle of the process consisted in heating at a 
rate of 100 ◦C/min from room temperature to the sintering temperature 
(1400 ◦C), and finally, sample was sintered for 3 min of dwell time at 
1400 ◦C. Cooling was carried out inside of the equipment at a cooling 
rate of around 500 ◦C/min. Temperature was controlled by a pyrometer. 

2.2. Characterization techniques 

X-ray diffraction analyses of the powders as well as of the sintered 
samples were carried out using a Bruker D8 Advance Powder X-ray 
Diffractometer with Cu-kα radiation (λ = 0.15406 nm). Working con
ditions included a copper anticathode cooled with water with an in
tensity of 40 mA and a voltage of 40 kV, a sweep between 5 and 70◦ with 
a step size of 0.03◦ and a step time of 0.5 s. 

The relative density of the sintered samples was calculated using Eq. 
(1). 

ρ(%)= d/dth
.100 (1)  

where d is the density measured using the Archimedes method and dth is 
the real density obtained by helium pycnometry using Accupyc 1330 
V2.04 N on samples previously grounded below 63 μm to increase the 
accuracy of the measurement. 

High-resolution transmission electron microscopy (HRTEM) was 
used to evaluate the adherence of the molybdenum nanoparticles to the 
surface of the alumina particles. The equipment was a JEOL JEM 2100F 
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with an acceleration voltage of 200 kV with a field emission gun. 
Microstructural characterization and fracture surface of the sintered 

samples was performed by Field Emission Scanning Electron Microscopy 
(FESEM) on a Quanta FEG 650. 

Vickers microhardness was determined using a Buehler Micromet 
5103 microindentator. Measurements were made by applying loads of 
1000 gf, with an indentation time of 10 s, on samples polished down to a 
roughness of 1 μm. The applied load was worked out considering the 
Kick Law. Hardness was determined according to Eq. (2). 

Hv = 1.853 P/d2 (2)  

where P stands for the applied load (in N) and d is the diagonal length of 
the indentation (in mm). 

Fracture toughness, KIC, was determined by means of the indentation 
method using Eq. (3): 

KIC =
P

C3/2 (3)  

where P is the applied load using the indentator, and C is the length of 
the crack. 

Mechanical properties were tested in mechanical tests machine Ins
tron 8562. Samples of 3 mm x4 mm x20 mm were prepared to evaluate 
the flexural resistance. Mechanical resistance of materials after the 
three-point bending test was evaluated using Eq. (4): 

σf =
3⋅P⋅L
2⋅w⋅b2 (4)  

where σf is the mechanical resistance of the material in MPa, P is the 
load the sample supports in N, L is the distance between supports in mm, 
w is the width of the sample in mm and b is the thickness of the sample in 
mm. 

3. Results and discussion 

3.1. Nanocomposite powders 

3.1.1. Sintering curve in the SPS 
Fig. 1 shows the linear shrinkage and speed curve for the Al2O3 and 

Al2O3-Mo composites in the spark plasma sintering apparatus. The 
material starts to exhibit a significant shrinkage at 1075 ◦C, particularly 
in the case of the monolithic Al2O3, while in the case of the Al2O3-Mo 
composites, this happens at around 1100 ◦C. Therefore, the 

molybdenum content seems to have influence on the beginning of the 
sintering process. On the contrary, the sintering of the alumina ends at 
1280 ◦C while the final sintering temperature is approximately 1350 ◦C 
for Al2O3-Mo composites. The maximum speed is reached at 1130 ◦C, 
which is analogous in all the compositions. Therefore, it is possible to 
say that molybdenum produces a delay in the sintering process. This 
temperature is 200 ◦C below than in the case of Díaz et al. [24], where 
composites were cold isostatically pressed (CIP) at 200 MPa and sintered 
in Ar/H2 atmosphere at 1600 ◦C for 2 h in conventional furnace. The 
selected sintering temperature is the same used in the case of Wang and 
Wei [20], where composites were manufactured by hot-pressing at 1400 
◦C with an applied uniaxial pressure of 30 MPa for 1 h under vacuum 
atmosphere. Sintering conditions in this manuscript are, therefore, 
comparable with those employed in Wang and Wei [20] in shorter sin
tering times (3 min in spark plasma sintering against 1 h in hot pressing) 
and with fast heating and cooling rates that have influence on the final 
microstructure of the composite. 

3.1.2. Phase identification 
Fig. 2 shows the X-ray diffraction patterns of pure alumina (Fig. 2a), 

Al2O3-Mo powder treated at 450◦C/2h in air (Fig. 2b), Al2O3-Mo powder 
after reduction in Ar/H2 atmosphere at 850 ◦C for 2 h (Fig. 2c) and 
Al2O3-Mo composite after sintering in the SPS equipment (Fig. 2d). 
Fig. 2 b-d correspond to the composite Al2O3-5 wt % Mo. X-ray 
diffraction patterns for the other composites were analogous. According 
to XRD, the main constituents of the powders after the treatment in 
furnace at 450 ◦C for 2 h under air atmosphere (78 vol % N2-21 vol % O2 
– 1 vol % Ar) (Fig. 2b) are Al2O3 and MoO3. The second phase is formed 
by oxidation of the molybdenum (V) chloride used as precursor of mo
lybdenum during the colloidal processing. Reaction is indicated in Eq. 
(5). 

MoCl5 (s)+ 3/2 O2 (g) = MoO3 (s) + 5/2 Cl2 (g) (5) 

After a reduction treatment in furnace at 850 ◦C for 2 h under Ar/H2 
atmosphere (Fig. 2c) the main mineralogical phases are Al2O3 and Mo 
since a reduction the molybdenum (VI) oxide to Mo by the hydrogen has 
happened according to the reaction indicated in Eq. (6). 

MoO3 (s)+ 3H2 (g) = Mo (s) + 3H2O (g) (6) 

Finally, the SPS sintered sample is composed only by α- Al2O3 and 
Mo particles (Fig. 2d). 

A detailed microstructural characterization was made by HRTEM. 
Images corresponding to Al2O3 with 5 wt % molybdenum are shown in 

Fig. 1. Linear shrinkage and speed curve for Al2O3 and Al2O3-Mo powders during the spark plasma sintering.  
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Fig. 3. It is possible to see that molybdenum nanoparticles (in black 
color) have an average grain size of around 20 nm and appear superfi
cially adhered to the surface of the alumina (in light grey color). 

3.2. Dense nanocomposites 

Dense composites are formed as a result of the treatment in the spark 
plasma sintering apparatus. The values of the densification of the sample 
because of the sintering process are collected in Table 1. 

It is possible to see that all the sintered samples show high density 
values, being close to 99% or even higher, as reported by other authors 

for Al2O3-Mo composites (i. e. Simpson and Wasylyshyn obtained values 
of relative density >98% by hot-pressing at 1400 ◦C and 35 MN m-2 for 
1–2 h [27]). These values of density could be related to the fact that 
during the sintering process the porosity in the samples was reduced due 
to the homogeneity and size of the particles, resulted from of a combi
nation of pressure and temperature in the spark plasma sintering 
apparatus. 

3.2.1. Microstructural analysis 
Fig. 4 shows a FESEM general view of the microstructure of the 

different composites, Al2O3, Al2O3-1 wt % Mo, Al2O3-5 wt % Mo and 
Al2O3-10 wt % Mo, sintered at 1400 ◦C for 3 min obtained on fracture 
surfaces. Molybdenum appears homogeneously distributed in the matrix 
of alumina as it is clearly appreciated in Fig. 4. 

According to the type of fracture, it is observed that pure alumina 
shows a clear intergranular fracture. However, when molybdenum is 
added, two types of fracture appear in the composite: intergranular and 
transgranular. It could be associated to a possible toughening mecha
nism, as the nano-sized particles are far smaller than the critical particle 
size of initiating microcracking around [28]. 

Molybdenum nanoparticles appear preferentially located at triple 
points and grain boundaries, as reported in Fig. 5. Rounded in red color, 
it is possible to see these molybdenum nanoparticles located at grain 
boundaries and triple points for the sample with 1 wt % Mo (Fig. 5). 
Similar situation is observed in the case of samples with greater mo
lybdenum content, although the size of the molybdenum nanoparticles 
is greater, as it is possible to see in Fig. 4, which is detrimental to the 
mechanical properties of the composite. 

Increasing the molybdenum content involves that more particles 
appear, and these particles grow, the more the greater the molybdenum 

Fig. 2. XRD pattern of pure alumina (a), Al2O3-5 wt- % Mo 450◦C/2h in air 
(b), Al2O3-5 wt- % Mo 850◦C/2h (c) in Ar/H2 and Al2O3-5 wt- % Mo 
SPSed (d). 

Fig. 3. TEM image of reduced modified powder at 850 ◦C/2 h of the Al2O3-5 wt % Mo. (a) Left image corresponds to a general view of the powders. (b) Right image 
corresponds to a detail view of the powders (black color: molybdenum nanoparticles, <20 nm; light grey: alumina particles, >200 nm). 

Table 1 
Density of the SPS sintered samples.   

Apparent density 
(g/cm3) 

Real density (g/cm3) 
helium pycnometry 

Relative sample 
density (%) 

Al2O3 3.9369 4.0054 98.29 
Al2O3-1 wt 

% Mo 
3.9898 4.0456 98.62 

Al2O3-5 wt 
% Mo 

4.0897 4.1102 99.50 

Al2O3-10 wt 
% Mo 

4.2167 4.2531 99.14  
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content. The size of the molybdenum nanoparticles ranges from 40 nm 
to 450 nm, although differences are observed depending on the sample. 
In the case of the sample Al2O3-1 wt % Mo, molybdenum nanoparticles 
have a size <200 nm, with particles as small as 40 nm. Nevertheless, in 
the case of the composites Al2O3-5 wt % Mo and Al2O3-10 wt % Mo, 
small particles are also identified but molybdenum nanoparticles with a 
size >250 nm are around 30% and 45%, respectively. There is a histo
gram of the size distribution of the alumina and molybdenum in Fig. 6. 
Regarding the size of the alumina particles, the pining effect produced 
by the presence of molybdenum is clearly observed. Monolithic Al2O3 
ranging from 2 to 6 μm is >70%. Nevertheless, the size of Al2O3 particles 
is always <1.6 μm in presence of molybdenum. The influence of the 

molybdenum content must be also considered, as when the molybdenum 
content is 1 wt %, the percentage of Al2O3 grains with a size in the range 
0.2–0.6 μm is as high as 54%. On the contrary, when the molybdenum 
content is 10 wt %, the percentage of Al2O3 grains with a size in the 
range 0.2–0.6 μm reduces to 26% (for 5 wt % Mo, the fraction of Al2O3 
grains in this range is 40%). Within this context, increasing the molyb
denum content does not involve an Al2O3 grain refinement but molyb
denum particles grow instead of promoting a finer microstructure in the 
composite. 

3.2.2. Mechanical properties 

3.2.2.1. Hardness. Hardness of the composite was measured to analyze 
the influence of the molybdenum addition. Pure alumina shows a low 
hardness value due to the grain growth during sintering. The addition of 
molybdenum nanoparticles produces an increase of the hardness of the 
composite with respect to the monolithic alumina (Table 2) showing the 
positive effect of the molybdenum nanoparticles in the composites. 
However, this improvement is not observed when the molybdenum 
content increases for the composites. This could be justified by trade-off 
between the grain refinement effect and metal phase addition effect. The 
increase of the hardness can be explained by means of the reduction in 
the grain size produced by the addition of the nanoparticles [29], due to 
the pinning effect of them on the alumina matrix. The above-mentioned 
is complemented with the advantage of the SPS, which are the fast 
heating (100 ◦C/min) and cooling (500 ◦C/min) rates and the short 
sintering times, resulting in the possibility of avoiding the grain growth. 
Therefore, the sintering technique also plays a role as grain-growth in
hibitor to obtain a grain size smaller than in conventional sintering. 
Increasing the molybdenum content does not involve a growth of the 
hardness value, as it was already indicated. This is consistent with re
sults obtained by other authors using different sintering techniques, see 
Fig. 7. If the microstructural analysis is considered, the minimum grain 
sizes are measured in the case of the composite Al2O3-1 wt % Mo. 
Increasing the molybdenum content does not improve the refinement of 
the alumina grain as the percentage of alumina grains in the smaller 
range in Fig. 6 is lower as the molybdenum grain size increases. At the 
same time, molybdenum size is greater the greater the molybdenum 
content. 

Fig. 4. FESEM images of the fracture surface of pure and Al2O3-Mo SPS sintered samples.  

Fig. 5. FESEM image of the fracture surface of Al2O3-Mo SPS sintered samples. 
Rounded in red color, molybdenum particles appear preferentially located at 
triple points and grain boundaries for the sample Al2O3-1 wt% Mo. (For 
interpretation of the references to color in this figure legend, the reader is 
referred to the Web version of this article.) 
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The values of hardness obtained in this research are significantly 
greater than those obtained by other authors as Zygmuntowicz et al. 
[22] (9.72 GPa for Al2O3 and 9.25 GPa for Al2O3-10 vol % Mo) or Lada 
and collaborators [21] (7.39–10.44 GPa for Al2O3-10 vol % Mo). A 
graphical representation of the results obtained by other authors 
compared with those obtained in this research appears in Fig. 7. In the 
first case [22], the composite was obtained by centrifugal slip casting 
and sintering at 1400 ◦C for 2 h under H2-80 vol % N2 atmosphere with 5 
◦C/min of heating rate. In the second case [21], the composite was ob
tained by gel casting method and sintering under argon atmosphere at 
1600 ◦C for 2 h and 3 ◦C/min of heating rate and 5 ◦C/min of cooling 
rate. In the case of Rankin and collaborators [30], they obtained a value 
of 22.4 GPa for the monolithic Al2O3 sintered by hot pressing at 1600 ◦C 
under an applied pressure of 55 MPa. Nevertheless, they were not able to 
appreciate an improvement in the hardness as the molybdenum content 
increased (22.6 GPa for Al2O3-0.5 vol % Mo; 20.25 GPa for Al2O3-3 vol 
% Mo; 19.10 GPa for Al2O3-5 vol % Mo). Values in this manuscript are 
also better than those of Wang and Wei [20], which obtained hardness 
for the monolithic alumina of around 16 GPa with the greatest values of 
hardness being measured in the case of the composite with 1 vol % Mo, 
which approaches 19 GPa. In this second case, composites were manu
factured by hot pressing at 1400 ◦C with an applied uniaxial pressure of 
30 MPa for 1 h under vacuum atmosphere, as it was already pointed out. 
Sintering conditions in the spark plasma sintering apparatus allows a 

better control of the microstructure, which usually results in 
fine-grained microstructures. The size of the molybdenum nanoparticles 
is in all compositions of this manuscript within the range 40–450 nm, 
with smaller sizes for the composition Al2O3-1 wt % Mo, which provides 
the best values of hardness. Previous research in this line report values of 
molybdenum particle sizes of: 7.79 μm ± 0.85 μm–13.90 μm ± 1.03 μm 
in the case of Zygmuntowicz et al. [22]; 4.35 μm in the case of Lada et al. 
[21]; or 0.08–0.28 μm in the case of Wang and Wei [20], which corre
lates with the above indicated values of hardness. 

3.2.2.2. Fracture toughness. Table 3 collects the variation of fracture 
toughness (KIC) as a function of the molybdenum content for the 
alumina/molybdenum composites obtained by spark plasma sintering 
and colloidal processing method. It is possible to appreciate that small 
quantities of molybdenum involve significant improvements in the 
fracture toughness, from 3.17 MPa m1/2 in the case of the monolithic 
Al2O3 to >4.14 MPa m1/2 in the case of Al2O3 with different molybde
num contents. Fig. 8 collects a comparison of the fracture toughness 
obtained by different researchers using different sintering techniques. 
The value of the fracture toughness of the composite is at least 30% 
greater than that of the monolithic alumina, with the best results being 
obtained for the composite with Al2O3-5 wt % Mo (4.84 MPa m1/2), 
where the improvement is >50%. This improvement is consistent with 
that observed by Rankin and co-workers [30], which obtained that 

Fig. 6. Alumina and molybdenum histogram of particles’ sizes distribution for the different molybdenum contents.  
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fracture energy for the composite with 5 vol % Mo (0.5 wt % of MgO to 
inhibit the grain growth) was 50% greater than that of the monolithic 
alumina (5.26 MPa m1/2, Al2O3; 6.03–6.73 MPa m1/2, Al2O3-5 vol. % 
Mo). Wang and Wei also observed that toughness increased by 32% with 
the addition of molybdenum, with molybdenum grains of micrometric 
and nanometric size at grain boundaries and entrapped within alumina 
[20] (3.40 MPa m1/2, Al2O3; ~3.6 MPa m1/2, Al2O3-1 vol % Mo; and 
~4.5 MPa m1/2, Al2O3-5, 10 and 20 vol % Mo). Díaz and collaborators 
observed that fracture toughness was ~40% greater (1 wt % Mo) than 
that of the monolithic alumina (4 MPa m1/2, Al2O3; 6.26 MPa m1/2, 
Al2O3-1 wt % Mo; ~5.75 MPa m1/2, Al2O3-5 wt % Mo; and, ~4.00 MPa 
m1/2, Al2O3-20 wt % Mo). Finally, Broniszewski et al. also observed that 
molybdenum had a positive influence for the fracture toughness in 
Al2O3-Mo composites [31] (3.5 MPa m1/2, Al2O3; 3.64 MPa m1/2, 

Al2O3-5 wt % Mo; 3.95 MPa m1/2, Al2O3-10 wt % Mo). Values of fracture 
toughness in the above referenced research are on the same order of 
magnitude than those obtained in this research. These values of the 
fracture toughness seem to be strongly related with the molybdenum 
grain size: from hundreds of nanometers in the case of Díaz et al. [24] to 
~3 μm in the case of Broniszewski et al. [31]. According to the density 
values and the microstructure obtained by FESEM, the improvement in 
fracture toughness could be also associated to the presence of a very 
small grain sizes of molybdenum and the homogeneous distribution of 
this reinforcing phase in the matrix. All the composites exhibit in this 
case an improvement of the fracture toughness in comparison with the 
monolithic alumina. This improvement seems to be more related with 
the crack deflection or crack detention by absorption of the energy by 
the molybdenum particle. The influence of alumina grain size on the 
improvement of the fracture toughness is not clear. Even when the 
microstructural analysis in Fig. 6 in relation with the values of fracture 
toughness in Table 3 clearly evidences that fracture toughness is greater 
in the samples with molybdenum, this relation is not so evident when 
only considering the samples containing molybdenum. It is possible to 
see in the microstructural analysis in Fig. 6 that the greatest refinement 
is produced by the molybdenum nanoparticles in the specimen Al2O3-1 
wt % Mo. Nevertheless, this sample does not report the greatest value of 
fracture toughness, which corresponds to the sample Al2O3-5 wt % Mo. 

Fig. 6. (continued). 

Table 2 
Hardness as a function of the molybdenum content.   

Hardness (GPa) 

Al2O3 18.91 ± 0.61 
Al2O3-1 wt % Mo 24.12 ± 0.87 
Al2O3-5 wt % Mo 23.49 ± 0.75 
Al2O3-10 wt % Mo 23.16 ± 1.15  
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As the molybdenum content increases further (Al2O3-10 wt % Mo), the 
fracture toughness is even worse than in the composite Al2O3-1 wt. % 
Mo. There is some discussion about the influence of the alumina grain 
size on the improvement of fracture toughness. Most of research studies 
were focused on alumina with grain size in the micron scale, where there 
was an evident improvement of fracture strength when the grain size 
decreased [32–34]. Nevertheless, Yao et al. found that fracture tough
ness in fine grained alumina was independent of the grain size in a study 
made on submicron alumina grain sizes [35]. In this line, it is possible to 
see that the addition of molybdenum produces a refinement of the 
alumina grain size from the scale of microns to nanometers, which has 
influence on the improvement of the fracture toughness. However, if we 
consider the study of Yao et al. [35], once the alumina grain size is in the 
scale of nanometers (as happens in the case of the samples with mo
lybdenum), the improvement of the fracture toughness should be 
consequence of the presence of the molybdenum nanoparticles. In this 
case, it is necessary to consider that the number of molybdenum parti
cles increases as the molybdenum content increases, which promotes the 
effect of crack deflection produced by the second phase (a method that is 
usually employed to improve the fracture toughness in the field of ce
ramics [1]) or the detention of the crack as plastic deformation of the 
molybdenum particles. This suggests that the improvement of the frac
ture toughness is result of the combined effect of the grain size 
(refinement of the alumina grain size from the microns to the nanome
ters) but also by the crack deflection or crack absorption as plastic 
deformation produced by the molybdenum nanoparticles. 

3.2.2.3. Flexural strength. Flexural strength does not improve with the 
addition of molybdenum (Table 4). The reasons to explain this behavior 

are not clear and require from further studies. Other research with these 
types of composites showed different behaviors. For instance, Díaz et al. 
[24] reported a maximum of flexural strength for the composition 
Al2O3-1 wt % Mo (0.69 vol %) with a fast deterioration of this property 
for greater compositions, reaching values of 700 MPa for this composi
tion while for 5 wt % Mo the value was <600 MPa and for the 20 wt % 
Mo was <400 MPa. On the other hand, Nawa et al. [17] appreciated that 
the best results were obtained in the case of Al2O3-5 vol % Mo (600 
MPa), although the flexural strength did not deteriorate as fast as in Díaz 
et al. [24] since the flexural strength was close to 575 MPa for the 
composite Al2O3-20 vol % Mo. This situation was not observed by Wang 
and Wei [20]. They appreciated different behaviors depending on the 
processing method: mechanical mixing of Mo-Al2O3, spray drying pro
cess to prepare molybdate/Al2O3 granules subjected later to reduction 
with hydrogen and dissolution of MoO3 in ammonia solution and dry on 
a hot plate subjected later the molybdate/Al2O3 granules to reduction 
with hydrogen. The values of flexural strength were in this case far from 
those obtained by Nawa et al. and Díaz et al., as the maximum strength 
was 530 MPa, while the values of the maximum flexural strength for 
samples prepared by dissolving-precipitation/spray-drying was in the 
range 300–346 MPa. These last values are consistent with the values of 
flexural strength obtained in this manuscript. Wang and Wei [20] 
indicated that these low values of flexural strength may be due to the 
lower sintering density of the two composites. Other reasons may be 
provided to explain these poor values of flexural strength. On the one 

Fig. 7. Comparison of the hardness values obtained in this research with those 
obtained by other researchers using different sintering techniques. 

Table 3 
Fracture toughness as a function of the molybdenum content.   

Fracture toughness (MPa⋅m-1/2) 

Al2O3 3.17 ± 0.25 
Al2O3-1 wt % Mo 4.25 ± 0.22 
Al2O3-5 wt % Mo 4.84 ± 0.16 
Al2O3-10 wt % Mo 4.14 ± 0.32  

Fig. 8. Comparison of the fracture toughness values obtained in this research 
with those obtained by other researchers using different sintering techniques. 

Table 4 
Flexural strength as a function of the molybdenum content.   

Flexural strength (MPa) 

Al2O3 425.02 ± 7.45 
Al2O3-1 wt % Mo 349.68 ± 40.35 
Al2O3-5 wt % Mo 305.59 ± 46.11 
Al2O3-10 wt % Mo 326.15 ± 4.83  
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hand, the presence of second phases that even when improve the 
toughness as they are obstacles for the crack propagation, they are 
points where stresses can concentrate making the composite to break at 
lower stresses than in the case of the alumina refractory [1]. This is also 
observed in surface of fracture, since the mechanism of fracture changes 
from intergranular in the case of monolithic alumina to intergranular 
and transgranular combined mechanisms in the case of the composites. 
Therefore, during the crack propagation, this founds a point for the 
stress concentration in the molybdenum nanoparticles, which are bigger 
the greater the molybdenum content. 

This way, Griffith equation for brittle fracture stablishes that: 

σf =

̅̅̅̅̅̅̅̅̅̅̅
2⋅E⋅γ
π⋅c

√

(7)  

where E is the young modulus, γ is the surface energy and c is the crack 
size. Therefore, the addition of molybdenum nanoparticles involves the 
addition of “defects” to the alumina matrix, which even grow as the 
molybdenum content increases. As the flexural strength is inversely 
proportional to the crack size, the presence of molybdenum nano
particles may produce a deterioration of the value of the flexural 
strength of the composite. 

On the other hand, another reason that may explain the deterioration 
of bending strength would be the problem of the weak interfacial 
bonding between Al2O3 ceramic matrix and molybdenum metal phase. 
This question was already identified by other researchers in the field Mo- 
Al2O3 composites [36]. Although further study should be carried out in 
this line, if Fig. 9 is considered, it is possible to clearly see from the 
surface of fracture that many molybdenum grains detach from the 
composite when the specimen is broken by three-points bending test, 
which indicates that there is weak interfacial bonding between Al2O3 
ceramic matrix and molybdenum metal phase. Therefore, it seems that 
there is not good crystalline interaction between the alumina and the 
molybdenum. This is, the metal does not enter in the lattice of the 
alumina, and for that reason, both phases remain independent at the end 
of the sintering process (there is not strong consistence between the 
matrix and the disperse constituent). 

4. Conclusions 

Colloidal processing is an effective method to produce alumina- 
molybdenum composites. Using this method, molybdenum nano
particles are homogeneously distributed at the alumina grain bound
aries, which is beneficial to obtain a homogeneous small grain size. On 
another note, spark plasma sintering technique allows fast sintering of 
the particles. This allows obtaining Al2O3-Mo composites in very short 
times (3 min at sintering temperature) at lower temperature (1400 ◦C) 
than other conventional methods. Several additional conclusions can be 
deduced from the research: 

- The addition of molybdenum nanoparticles involves an improve
ment of the hardness and toughness with respect to the alumina 
ceramic without nanoparticles. Hardness and toughness increase at 
least a 25%. Hardness is a 28% greater in the case of the Al2O3-1 wt 
% Mo (without significant differences with the values measured in 
the other compositions) and toughness is a 50% greater in Al2O3-5 wt 
% Mo with respect to the Al2O3.  

- The addition of molybdenum nanoparticles inhibits the grain growth 
of the Al2O3. The grain of alumina in the Al2O3-Mo composite is <
1.6 μm, while in the case of the monolithic alumina, > 70% of the 
alumina grains have a size >2 μm.  

- The addition of molybdenum nanoparticles is deleterious for the 
flexural strength. The presence of molybdenum particles (that grow 
as the Mo content increase) act as stress concentration sites where 
the brittle failure can take place. Other justifications may be asso
ciated to the poor interaction between the alumina and molybdenum 

nanoparticles. Flexural strength is at least 18% lower in the com
posite with respect to the monolithic alumina.  

- The utilization of the spark plasma sintering technique allows, apart 
from the already mentioned reduction of processing times, obtaining 
very fine-grained structures, which is beneficial for the hardness of 
the composite because of the fast heating and cooling rates. This 
influence in the microstructure is combined with that of the 
molybdenum. 
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Abstract
Since the refractory materials are immersed in aggressive environments, the deterioration 
is evident because they are affected by slags, gases or liquids that corrode the material. 
Materials used in the refractory lining of the rotary furnace of cement are densified 
materials with high resistance, particularly magnesia bricks (MgO) with second phases to 
improve their characteristics. Within this investigation, formulations with refractory 
powders were developed, which were uniaxially pressed at 100 MPa and sintered at 1650 °C 
for four hours. Up to a maximum of 20 wt.% of hercynite (Fe2Al2O4,) was added as second 
phase to the refractory matrix of magnesia (MgO). The morphological characteristics as well 
as the mechanical properties of the sintered samples, in a conventional electric furnace, 
were studied by scanning electron microscopy (SEM) with Energy-dispersive X-ray 
spectroscopy (EDX). As a result, it was checked that, the temperature used in the 
experiments was not sufficient to obtain sintered specimens of the MgO powders (100 wt. 
%). The additions of Fe2Al2O4 helped to obtain morphologically densified specimens. A 10 
and 20 wt. % of Fe2Al2O4 promoted the grain growth during the sintering process.
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1. Introducción
Los materiales refractarios son ampliamente utilizados en 
procesos industriales. Son diseñados y fabricados con el 
objetivo de soportar elevadas temperaturas y ambientes 
agresivos de líquidos, sólidos y gases [1]. Recientemente se han 
estudiado diferentes sistemas refractarios tomando en cuenta 
composiciones de nanopartículas, agregadas al óxido de 
magnesio (MgO). Estos estudios se han basado en mejorar 
principalmente propiedades físicas [2], [3], [4], mecánicas [5], 
térmicas [6] y químicas [5] [7] [8]. Los estudios anteriores se 
centran en explotar las capacidades de las nanopartículas (<100 
nm) brindando efectos potenciadores en la matriz, debido al 
efecto del tamaño, área superficial, y efectos cuánticos de éstas. 
La desventaja principal es el coste elevado, y de esta manera 
resulta difícil escalar, de muestras de laboratorio a una 
producción industrial real. El óxido de magnesio (2800 °C) se 
utiliza como revestimiento de recipientes en procesos 
siderúrgicos y también en hornos rotatorios de cementos. Estos 
últimos consisten en un largo cilindro de acero el cual es 
forrado de material refractario, así mismo, tiene una ligera 
inclinación y se encuentra en constante movimiento por medio 
de rodillos. En este tipo de horno se produce el clínker para 
cemento Portland [9]. El horno se divide en tres zonas (zona fría, 
zona intermedia y zona caliente) donde las condiciones y la 
temperatura (400-550 °C, 660 -1100 °C, 1300- 1600 °C, 
respectivamente) varían de acuerdo con cada zona. Así mismo 
los materiales utilizados tanto para zona fría y zona intermedia 
son diferentes según el contenido de Al2O3, y arcilla refractaria 
densa. La zona caliente se divide a su vez en tres partes (zona 
de transición alta, zona de quemado y zona de transición baja). 
Los ladrillos refractarios utilizados en zonas de transición alta 

son principalmente ladrillos de magnesia-espinela (MgO-MgAl2
O4) y magnesia-zirconia (MgO-ZrO2) [10] [11] [12]. La zona de 
quemado es la zona donde se encuentra la mayor temperatura. 
Esta zona es una de las más afectadas debido a las condiciones 
extremas en las cuales se encuentran inmersos los ladrillos 
refractarios, provocando cambios o remplazos de ladrillos 
refractarios periódicamente [13]. En esta zona, se utilizan 
refractarios básicos, principalmente magnesia-cromita (MgO-
CrO3) [14]. Pero se ha comprobado que con estos ladrillos 
refractarios se pueden llegar a formar fases de Cr3+ a Cr6+ 
(cromo hexavalente) cuando los refractarios son expuestos por 
encima de los 800 °C y debido al contacto de álcalis, siendo este 
compuesto (Cr6+) tóxico y cancerígeno [15]. Para remplazar 
estos ladrillos y para aumentar la seguridad ecológica en la 
industria, se han propuesto estudios de sistemas que son 
altamente resistentes a las temperaturas, y a los álcalis de esta 
zona y que ecológicamente son más limpios. Por lo que se ha 
optado por reemplazar estos refractarios (MgO-CrO3) por 
dolomita- (CaCO3·MgCO3) agregando segundas fases como 
ZrO2, MgO o MgO con espinela (MgAl2O4), inclusive MgO – 
zirconia. En este tipo de sistemas lo que se busca es formar una 
capa protectora (auto-revestimiento) que ayude a proteger al 
ladrillo refractario, pero muchos de ellos no logran formar la 
capa protectora, haciéndolo vulnerable al ataque químico de los 
álcalis, causando agrietamientos, spalling, y erosión. Inclusive 
se forman bajos puntos de fusión entre la materia prima y 
elementos que contienen estos ladrillos refractarios debilitando 
propiedades térmicas y, por consiguiente, afectando al objetivo 
para el cual fueron colocados en esa zona. En la zona de 
transición baja los ladrillos más utilizados son ladrillos de 
magnesia – espinela. En este sentido, se busca emplear ladrillos 
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con características específicas para uso en zonas de quemado. 
Como primera parte, la presente investigación se centra en el 
estudio de un sistema refractario magnesia-hercinita (MgO-Fe2
Al2O4), y brinda un estudio de características morfológicas 
(análisis elemental semicuantitativo), microestructural y 
mecánico, de probetas, para posible uso en parte importante 
del horno rotatorio de cemento.

2. Materiales y métodos

2.1. Materia prima

Se empleó magnesia calcinada (MgO) con un tamaño de 
partícula < 45 µm. Esta materia prima fue suministrada por la 
compañía Grupo Peñoles (Laguna del Rey, Coahuila, México). 
Polvos de hercinita (Fe2Al2O4) con pureza del 99.9%, fueron 
suministrados por la empresa Maerz Ofenbau AG. La hercinita 
fue molida en un molino de bolas de alúmina durante 15 
minutos. Posteriormente, los polvos fueron tamizados con 
malla 325, para obtener polvos de tamaño de partícula < 45 µm. 
La Figura 1 muestra la materia prima utilizada: (a) hercinita 
(antes de molerla), en la cual se observa, una fase obscura 
correspondiente al aluminio y una fase más clara la cual fue 
detectada como hierro. Las partículas de hercinita presentan un 
tamaño promedio entre 25 y 70 µm; y, (b) polvos de MgO, los 
cuales se observan en forma de polvo fino (≈ 1 µm) con las 
partículas de fase oscura correspondiendo al MgO y las 
partículas de color blanco, perteneciendo al CaO. La Tabla 1 
muestra la composición química del óxido de magnesio (MgO).

Figura 1. Micrografías de SEM, correspondientes a materia 
prima utilizada, a) hercinita (Fe2Al2O4) y b) óxido de magnesio 

(MgO).

Materia prima Análisis químico

MgO CaO FeO Fe2O3 Al2O3 SiO2 LOI

MgO 97.43 0.9 - 0.06 - 0.6 1.01

Tabla 1. Análisis químico de la materia prima utilizada (MgO).

2.2. Preparación de las muestras

Se agregaron porcentajes en peso de hercinita (Fe2Al2O4) a la 
magnesia (MgO), considerando 0, 1, 2.5, 5, 10 y 20 % en peso. 
Para asegurar la correcta homogeneidad de mezclado se realizó 
una mezcla mecánica, en un mezclador (ALGHAMIX II-
Zhermack) a 100 rpm, para cada concentración. Las mezclas de 
cada composición se vertieron en un molde metálico para 
obtener pastillas refractarias en verde. Éstas se obtuvieron 
mediante prensado uniaxial a 100 MPa en forma de discos de 
10 mm de diámetro y 9 mm de altura. Las probetas refractarias 
fueron sinterizadas en un horno eléctrico a 1650 °C durante 4 
horas con una rampa de calentamiento de 5 °C/min. Se 
realizaron 5 probetas para cada porcentaje en peso, los valores 
reportados pertenecen a la media de las probetas de cada 
composición.

El análisis microestructural se realizó con un FEI Nova, 
microscopio electrónico de barrido (MEB) NanoSEM 200 

equipado con un detector de espectroscopia de rayos X de 
dispersión de electrones (EDX) (EDAX, modelo Apollo XP, 
número de serie 2930). La dureza de los materiales fue 
determinada por indentación de superficies pulidas con cargas 
de 300 gramos durante 10 segundos empleando el durómetro 
Buehler. Por razones estadísticas, se hicieron 5 indentaciones 
en cada probeta.

3. Resultados y discusión

3.1. Análisis morfológico

La Figura 2 muestra imágenes de (MEB), las cuales 
corresponden a superficies pulidas de probetas de MgO con 
diferentes concentraciones de hercinita (Fe2Al2O4). En cada 
concentración se muestran tres diferentes magnificaciones. La 
Figura 2(a), corresponde a una muestra de 100 % de MgO, en 
esta probeta se observan porosidades, granos de óxido de 
magnesio y partículas de óxido de calcio. El óxido de calcio 
(CaO) se considera impureza el cual viene inmerso desde la 
materia prima, debido a la obtención del MgO. Ya que el MgO 
es obtenido desde dolomita CaMg(CO3)2. De acuerdo con la 
Tabla 1, el Ca, fue detectado desde la materia prima del MgO 
con una concentración de ≈ 0.9 %. La Figura 2 (b, c y d), 
corresponden a micrografías de probetas del 1, 2.5 y 5 % en 
peso de Fe2Al2O4, respectivamente. Así mismo, una fase blanca 
fue formada. Mediante análisis puntual EDX, se detectó en esta 
fase blanca la presencia de Ca y Fe. Con estas concentraciones 
se observaron porosidades redondas iguales a 5 μm. Con 
probetas del 10 % en peso de Fe2Al2O4 (Figura 2 (e)), se 
observaron formaciones bien definidas de límites de grano, los 
cuales rodeaban a granos de MgO. Finalmente, con probetas 
con concentraciones del 20 % en peso de hercinita, se 
observaron límites de granos con formación de puntos triples 
con ángulos diédricos (ángulos de 120 °) que representan una 
buena sinterización entre los granos de MgO [16], por lo que, 
durante el proceso de sinterizado, la porosidad fue 
gradualmente disminuyendo lo que permitió que los granos 
también fueran creciendo y densificando.

Figura 2. Micrografías de probetas pulidas de MgO con 
diferentes composiciones de Fe2Al2O4, donde: a) 100% MgO; b) 

1%; c) 2.5%; d) 5%; e) 10%; y, f) 20% peso.

Con la probeta del 20% de Fe2Al2O3, tres fases de color blanco 
fueron detectadas, las cuales tenían concentraciones de Mg, Fe, 
Al, Ca y Si (ver Figura 3). La primera fase, correspondía a fase 
blanca en límites de grano con concentraciones de Mg, Fe, Ca y 
Si. Sobre los granos se evidenciaron dos fases más, una con 
formación de pequeñas cruces blancas (con concentración de 
Mg y Fe), y otra fase blanca opaca la cual correspondió a Mg y 
Al.

En general algunos mecanismos que ocurrieron pudieron 
ayudar a promover la densificación de la microestructura de las 
probetas de MgO, a través de la adición de micropartículas de 
Fe2Al2O3. a) Formación in situ de la fase magnesioferrita (MgFe2

O4 = 4.51 gr/cm3) la cual tiene mayor densidad respecto a la 
matriz (MgO= 3.58 gr/cm3) (espectro 1, Figura 3). b) Las fases 
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formadas (entre Mg, Fe, Ca y Si, ver Figura 3, espectro 3 y 4) en 
límites de grano, permitieron un sinterizado en estado líquido, 
de tal manera que los granos solidos de MgO coexistieron con 
el líquido, actuando como enlazante entre las partículas sólidas, 
ayudando a densificar la pieza [17].

Otro mecanismo importante que pudo estar presente fue la 
formación insitu de la fase espinela MgAl2O4 (Ver, Figura 2(f), 
micrografía donde se observa fase blanca opaca y se señala al 
Al, la cual es una fase químicamente más estable a diferentes 
tipos de escorias. Se sabe que ladrillos refractarios con 
composición MgO- MgAl2O4 son utilizados en Zonas de 
Transición Alta y en Zonas de Quemado dentro del horno 
rotatorio de cemento. Además, que esta fase tiene una 
temperatura de fusión alta (2135 °C), se caracteriza por ser 
químicamente más estable y mucho más resiente a la 
rehidratación de la matriz del MgO.

En la probeta del 20% de hercinita, se evidenció la disminución 
de porosidades, respecto a las demás probetas. Como se sabe, 
un ladrillo refractario puede tener un porcentaje de porosidad 
permitido y que opere bajo condiciones normales en 
condiciones de trabajo bajo las cuales fue diseñado. En la 
probeta del 20% de hercinita, se observa porosidad remanente, 
se piensa que esta, podría ayudar para que cuando el Clinker 
penetre a través de la porosidad quede anclada una capa 
solidificada en las porosidades [18], y que posteriormente sirva 
de autoprotección contra el mismo Clinker de cemento [19]. Ya 
que la Zona de Quemado es donde se encuentra la mayor 
temperatura y es una de las más severas para los ladrillos 
refractarios dentro del horno rotatorio de cemento.

Figura 3. Micrografía correspondiente a probeta del 20% en 
peso de Fe2Al2O4, analizada por EDX puntual en diferentes 

partes de la probeta.

3.2. Análisis de microdureza
En la Figura 4 el efecto del porcentaje de hercinita (Fe2Al2O4) 
sobre la dureza de las probetas, fue estudiado. Como se puede 
observar en la gráfica con adición de Fe2Al2O4 se observan 
variaciones de dureza, en general un ligero aumento en la 
dureza fue evidente con adiciones de hercinita. En la gráfica se 
observa con 1% en peso de Fe2Al2O4 una dureza de 204.7 HV, 
con 2.5, 5 y 10 % en peso de hercinita se observó que los 
valores se mantuvieron casi constantes con valores de 250.1, 

239.5 y 228.86 HV, con la probeta del 20 % de Fe2Al2O4 se 
observó un aumento en la microdureza (339.44 HV). Este 
aumento es consistente con la evolución microestructural 
presentada en la Figura 2, en la cual se observó que con esta 
probeta se obtuvo una probeta densificada.

Figura 4. Variación de la dureza Vickers en función del 
porcentaje en peso de Fe2Al2O4 agregado al MgO.

4. Conclusiones
En este trabajo se ha presentado un estudio morfológico y 
mecánico (microdureza) de probetas realizadas con magnesia 
(MgO) y adiciones de hercinita (Fe2Al2O4). Esta investigación 
proporciona conocimiento en cuanto al desarrollo 
microestructural de este tipo probetas. De acuerdo con las 
micrografías del material sinterizado se puede observar que el 
mejor resultado en términos microestructurales, es decir, con 
menor porosidad, formación de límites de granos y piezas 
mejor densificadas, corresponde con las probetas de 20 % en 
peso de Fe2Al2O4. Asimismo, esta probeta presentó mejor 
dureza en comparación a los otros porcentajes en peso de 
hercinita (339.44 HV).
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Trabajo complementario 2: Nano-Oxide (SiO2 and Fe2O3) effect 

on magnesium oxide compound (MgO). 
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3.1. Introduction 

3.1.1. Refractory materials 

Refractory materials have many different definitions in the literature. However, 

one of the most common ways to define them is as materials that can withstand 

elevated temperatures and are subjected to different degrees of mechanical and 

thermal stress. Moreover, they resist corrosion and the erosion by solids, gases, 

and liquids as well. This definition is not unique, yet it can be taken as one that 

best describes the refractory materials. 
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3.1.2. General composition of refractory materials 

A refractory material is generally composed of four structural units:  
a. Grains or aggregates: main element of refractory materials. They 

constitute near 70% of the product. Different grain sizes and 

aggregates are used to build and produce a dense texture.   

b. Matrix: materials with sizes smaller than 150 µm, which are used to 

fill up space between the aggregates.  

c. Binding material: structural unit that joins the aggregates with the 

matrix to form the refractory material. 

d. Pores: zones in the material where no material is found. 

3.1.3. Recent studies on refractory materials: Investigation of their properties 

Refractory materials play an important role on different industrial activities, 

specially where the production requires high temperatures, such as the melting of 

ferrous and non-ferrous metals. Different types of refractory materials have been 

employed as linings for walls, tiles, vaults for electric arc furnaces, metallurgical 

pots, basic oxygen furnaces, among others. These materials have been used due to 

their excellent thermal, chemical, and mechanical properties. Magnesia-carbon 

brick is taken as standard for the lining of ladle metallurgy furnaces for slag lines, 

basic oxygen furnaces, and electric arc furnaces for steel making and in secondary 

steel-making furnaces and equipment [1-3]. However, this refractory is a carbon-

rich material, which makes it prone to oxidation and this condition leads to 

subsequent side effects. Recently, several efforts have been made to improve the 

performance of MgO bricks through the addition of different additives, such as 

TiO2, SiO2, Al2O3, ZrO2, Fe2O3, and ZnO [4, 5], but problems remain due to the 

increasing severity of the operating conditions. This fact has created enormous 

opportunities for further research in the field of refractory materials. 

Nanotechnology was introduced to the refractory industry some years ago, and 

nowadays it is an important tool included in many research projects [3, 6-8]. In 

their research work, Huizhong et al. reported on the addition of nano-Fe2O3 to a 

matrix of magnesia-chrome refractory and found that the sintering temperature 

was reduced about 150 °C [9]. Another interesting report comes from Min Chen et 

al., who studied different sizes of zirconia (micro-nano-powders) added to MgO-

CaO refractories sintered at 1600 °C. The results showed that densification was 

promoted by increasing the amount of nano-ZrO2. In addition, the formation of 

calcium zirconate (CaZrO3) induced a volume expansion, which improved the 

thermal shock resistance, as well as an enhancement of the slag corrosion 
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resistance due to the chemical inertness of the CaZrO3 phase [10]. Finally, Azhari et 

al. investigated the effect of nano-Fe2O3 up to 8 wt. % in MgO-Cr2O3 refractory 

matrix and established that the formation of magnesioferrite spinel was reached 

at 1350 °C [11]. On the other hand, as is known, the fine fraction is considered the 

weakest constituent of a refractory matrix. Therefore, it must be reinforced by the 

development of a strong bonding. The bonding strength represents one of the 

main microstructural characteristics that contributes to the development of a 

reliable refractory matrix. Increasing the bonding strength, the resistance against 

many kinds of stresses during performance and structural spalling would be 

improved. Considering the above mentioned, in the present research work, the 

effect of nanoparticles of Fe2O3 and SiO2 as structural bonding on the sintering 

process of a dense magnesia composite was investigated. 

3.2. Experimental procedure 

3.2.1. Raw materials 

Dead burnt magnesia (at industrial grade purity) with a particle size < 45 μm was 

used as raw material. Its chemical composition, determined by X-ray fluorescence 

technique, is given in Table 1. High-grade nano-iron oxide (α-Fe2O3) and silicon 

oxide α-SiO2, with an average particle size in the range of 20–50 nm, were supplied 

by Skyspring Nanomaterials, Inc., USA (Table 2). The compositions investigated 

were 0, 1, 3, and 5 wt.% of nano-Fe2O3 and SiO2, which were added to magnesia 

powders. The α-Fe2O3 (99.0 wt. %) and SiO2 (99.9 wt. %) nano-raw materials in the 

present study were of analytical grade. 

Tab. 1. Chemical analysis of magnesia. 

Raw  material 
Chemical analysis (%) 

MgO CaO FeO Fe2O3 Al2O3 SiO2 LOI 

MgO 97.43 0.9 - 0.06 - 0.6 1.01 

Tab. 2. Properties of the high-purity powders. 

Powder Purity (%) Size nm SSA m2/g Color 

Fe2O3 (α) 99 20-40 40-60 Red brown 

SiO2 99.9 20-50 18 White 
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3.2.2. Dispersion test 

The best dispersant for the nanoparticles was found by means of a dispersion test 

using acrylic copolymers as dispersant agents with acetone medium. This test 

consisted of mixing the nanoparticles inside of test tubes with six different 

dispersants in acetone and acetone alone. Once the nanoparticles were immersed 

in the liquid medium, the ultrasonic agitation method (Aquasonic TM 75 T model) 

was carried out during 1 hour for homogenization.  

The tested dispersants were: Crodafos 010-LQ, Crodafos 03-LQ, Oratan 850, 

Oratan 681, Triton X-100, Zephrym, and acetone. Figure 1 shows the test tubes 

with the mixtures of Fe2O3 or SiO2 nanoparticles, acetone, and the dispersants. 

This analysis observed the settling time of the nanoparticles past 12 days. The best 

results were the essay tubes where the nanoparticles were dispersed in the liquid 

medium and not sedimented. 

 

 
 

Fig. 1. Test tubes with the mixture of nanoparticles and dispersants used for the dispersion test.  
 

3.2.3. Dispersion test of Fe2O3 nanoparticles 

Figure 2 shows the dispersion percentage as a function of time for the Fe2O3 

nanoparticles dispersed in acetone and the other dispersants. The results indicated 

that the dispersion volume was near 100% for Zephrym during the first four days. 

Similarly, Oratan 681 and Triton X-100 had a high dispersion volume during the 
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first days, near 93% and 90%, respectively. As the days were passing, Fe2O3 

nanoparticles were sedimenting on the test tube for all proposed mixtures, which 

was evidenced by the change in transparency of the liquid (acetone) used in each 

essay tube. After 12 days, Zephyrm dispersant helped to reduce the sedimentation 

of Fe2O3 nanoparticles.  
 

 
Fig. 2. Dispersion test of Fe2O3 nanoparticles. Zephrym, Triton X-100 and Oratan 681 were the best 

dispersants used, these dispersants showed greater dispersion percentage past 12 days. 
 

3.2.4. Dispersion test of SiO2 nanoparticles 

Figure 3 exhibits the dispersion percentage as a function of time for SiO2 

nanoparticles immersed in acetone and other dispersants. After 12 days, Zeprym 

and Oratan 681 showed a higher dispersion volume, 65 and 60%, respectively. 

From day 5 to day 12, there is no significant change in the dispersion percentage 

for all dispersants and the sample that contained just acetone. After 12 days, 

Zephyrm dispersant also helped to reduce the sedimentation of SiO2 nanoparticles 

and the dispersion volume in the liquid medium remained high, which was 65%.  
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Fig. 3. Dispersion test of SiO2 nanoparticles. Results considers the dispersants that showed greater 
dispersion percentage past 12 days 

3.2.5. Use of pressure and temperature on refractory composites 

Refractory mixtures were made based on the MgO + nano-Fe2O3 and MgO + nano-

SiO2 systems. To disperse the nanoparticles, we used Zephrym dispersant (based 

on the obtained results). 

Refractory samples with a diameter of 25.4 mm and a height of 25.4 mm were 

obtained using a uniaxial pressure of 100 MPa. The refractory samples were 

sintered in an electric furnace at 1600 °C at a rate of 5 °C/min for 4 hours. Figure 4 

displays the sintered samples of MgO and MgO with 1, 3 and 5 wt. % of nano-

Fe2O3 and SiO2, as well as their dimensions before after sintering at 1600 °C. 
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Fig. 4. Sintered samples at 1600 °C. MgO sample is located at the top part, corresponds to 0 wt. % of 
nanoparticles added to the matrix. (a-c) sintered samples with 1, 3 and 5 wt. % of nano-Fe2O3. (d-f) 

sintered samples with 1, 3 and 5 wt.% of nano-SiO2. 

 

3.2.6. Microstructural characterization and physical analysis of samples 

The presence of ceramic phases was determined by X-ray diffraction technique 

(XRD; Bruker D8 Advance model) with CuKα radiation (λ = 1.5406 Å) operated at 40 

kV and 30 mA. The scans were performed in the 2θ range from 10 to 90° with a 

step scan of 0.05° and 1.5 s per step in a continuous mode. The morphology 

analysis was performed using an FEI Nova NanoSEM 200 scanning electron 

microscope (SEM) equipped with an electron dispersive X-ray spectroscopy (EDX) 

detector (EDAX, Apollo XP model, 2930 serial number). The bulk density and 

apparent porosity were obtained using Archimedes’ principle (according to 
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standard, ASTM C-20), reported values are the average of 10 determinations for 

each composition. 

3.3. Results and discussion 

Figure 5a shows the effect of Fe2O3 nanoparticle additions on the bulk density and 

apparent porosity of sintered specimens sintered at 1600 °C. It is observed that 

the bulk density begins to increase gradually starting from 1 wt. % of Fe2O3, finding 

its highest value at 5 wt. %. This behavior can be attributed to the higher density of 

Fe2O3 (5.24 g/cm3) in comparison to the MgO (3.58 g/cm3) or by the new phase 

formation (MgFe2O4 = 4.51 g/cm3). In addition, it can be assuming a good 

dispersion in all the concentrations used, since the shown tendency is coherent 

with the increment in Fe2O3 nanoparticles addition. Another densification 

mechanism is correlated microstructurally with the low melting point belonging to 

the nano-iron oxide in comparison with magnesia oxide, which leads, several 

times, to the formation of an iron oxide bridge that permits a suitable mass 

transport between MgO particles. With a maximum increase of Fe2O3 

nanoparticles, the bulk density increased appreciably, reaching a value of 3.37 

g/cm3 at 5 wt. % of nano-Fe2O3 with a corresponding value of apparent porosity of 

1.8%. Taking into account the porosity registered in the MgO matrix without the 

addition of nanoparticles (4 %), the porosity decreased substantially when the 

Fe2O3 nanoparticles were added. 

Figure 5b shows the bulk density and the apparent porosity results of samples 

with nano-SiO2 in the MgO matrix. From the analysis of results, it is observed that 

there is a tendency toward a decrease in bulk density, while at the same time 

there is an increase in apparent porosity when nano-SiO2 is added. A higher 

apparent porosity was reached with the addition of 3 wt. % of nano-SiO2 (7.3%). It 

is important to mention that the maximum density was registered in the sample 

without the addition of nano-SiO2, that is, in the MgO sample (a density of 3.29 

g/cm3 with 4% apparent porosity). This behavior can be attributed to spinel 

formation (Mg2SiO4) along with the appearance of microcracks around this phase. 

Figure 6a shows the XRD patterns of sintered samples with the addition of 1, 

3, and 5 wt. % nano-Fe2O3 and without nano-Fe2O3 addition (reference). Samples 

with 1 wt. % of nano-Fe2O3 addition and without nano-Fe2O3 addition exhibit the 

existence of single-phase MgO (periclase) and no impurity peaks are observed. The 

diffraction patterns of samples with 3 and 5 wt. % of nano-Fe2O3 addition mainly 

consisted of MgO (periclase) and MgFe2O4 (magnesioferrite) phases. 
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Fig. 5. Density and porosity as a function of weight percentage of: a) Fe2O3 nanoparticles, b) SiO2 
nanoparticles, sintered at 1600 °C. 

 

Figure 6b shows the XRD patterns of sintered samples without and with the 

addition of 1, 3, and 5 wt. % of nano-SiO2. In the samples without and with 1 wt. % 

of nano-SiO2, MgO (periclase) was detected as the main crystalline phase. 
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Simultaneously, in the samples with 3 wt. % of nano-SiO2, MgO (periclase) and 

Mg2SiO4 (forsterite) phases were detected 

In the sample with the addition of 5 wt. % of nano-SiO2, MgO (periclase) and 

Mg2SiO4 (forsterite) were observed once again. A greater number of peaks 

corresponding to the forsterite phase were detected when 5 wt. % nano-SiO2 was 

added to the MgO matrix. 

.  
Fig. 6. XRD patterns of the samples sintered at 1600 °C. Yellow line corresponds to samples with 100 

wt. % of MgO. Gray, pink, and blue lines correspond to 1, 3 and 5 wt. % of a) nano-Fe2O3 and b) nano-
SiO2, respectively. 
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Figure 7 shows the microstructure corresponding to the sample without the 

addition of nanoparticles. From the analysis, the typical microstructure of an MgO 

fractured surface is observed. In addition, porosity and a dark gray phase 

corresponding to MgO (magnesia) were identified as well as CaO (lime) particles as 

impurities (white phase). 

 

 
Fig. 7. SEM micrographs of sintered MgO (100%) specimens at 1600 °C. 

 
Figure 8 displays SEM micrographs at different magnifications of samples with 

1, 3, and 5 wt. % of nano-Fe2O3. With nano-Fe2O3 addition at 1 wt. % (micrographs 

at the top of Figure 8), the formation of phases with iron (Fe) and calcium (Ca) 

concentrations was observed. These phases formation take place during the 

reaction of nano-Fe2O3 with CaO impurities, resulting in calcium iron oxides. These 

oxides, characterized by low melting points, were found randomly in low 

proportion in the MgO matrix. 

With the addition of nano-Fe2O3 at 3 wt. % (micrographs in the middle of 

Figure 8), a homogeneous microstructure with low apparent porosity (1.9%) and a 

phase corresponding to magnesioferrite (MgFe2O4) was found. Sample containing 

5 wt. % of nano-Fe2O3, revealed magnesioferrite phase (MgFe2O4) in the grain 

boundaries as well as in the periclase grains, corroborated by XRD analysis. As 

claimed by some researchers, the high solubility of iron oxide (Fe2O3) in periclase 

(around 60 wt. % at 1500 °C) due to the near ionic radius of iron and magnesium 

(Mg2+: 0.65 Å; Fe3+: 0.6 Å) leads to the formation of cationic vacancies in magnesia 

[12]. This phenomenon results in high atomic mobility, encouraging precipitation 

of magnesioferrite spinel from periclase and enhancing the direct bond formation. 
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The white lines at the boundary and between periclase grains shown in Figure 

8 (specifically in samples with 3 and 5 wt. % of nano-Fe2O3) indicate a spinel bond 

(magnesioferrite spinel, MgFe2O4), which also plays an effective role in lowering 

the dihedral angle between periclase grains. As it is known, one of the key factors 

in reducing the sintering temperature of direct-bonded bricks, as reported nearly 

four decades ago, is lowering the dihedral angle between periclase grains [11].  

Similarly, calcium (Ca) and iron (Fe) concentrations have been observed in the 

triple points as revealed by EDX analysis (white phase). Although this phase was 

not detected by XDR, it can be attributed to the calcium iron oxide phase (see 

point 1 and inserted table in Figure 8).  

 
 

Fig. 8. SEM micrographs of sintered samples at 1600 °C with 1, 3, and 5 wt. % nano-Fe2O3. Every 
composition has different magnifications, corresponding to 20, 10, and 5 µm. 

 
The SEM analysis carried out on the samples with nano-SiO2 content is shown 

in Figure 9. The EDX analysis indicated the presence of calcium magnesium silicate 

in the samples corresponding to the nano-SiO2 additions at 1 and 3 wt. % 

(corresponding to the three micrographs in the top and the three in the middle of 

Figure 9, respectively). This phase has a low melting point and was formed by the 

reaction of nano-SiO2 and CaO (as an impurity occurrence from magnesia). 

Furthermore, Figure 9 shows the specimens with 5 wt. % additions of nano-

SiO2, where the formation of magnesium silicates (Mg2SiO4) was identified. This 

phase was observed on the grains of magnesia, with a triangular morphology 

(white phase, see micrographs at the bottom of Figure 9). Magnesium silicate 

phase was identified by a punctual EDX analysis (see point 2 and inserted table in 

Figure 9) and was confirmed by XRD analysis.    
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Fig. 9. SEM micrographs of sintered samples at 1600 °C with 1, 3, and 5 wt. % nano-SiO2. Every 
composition has different magnifications, corresponding to 20, 10, and 5 µm. 

3.4. Conclusions 

The addition of nano-Fe2O3 leads to the formation of a magnesioferrite spinel 

bond that permits a suitable mass transport between MgO particles. The addition 

of nano-SiO2 contributes to the formation of calcium magnesium silicates (which is 

a phase with low melting point). The high solubility of iron oxide (Fe2O3) in 

magnesia leads to the formation of cationic vacancies in magnesia, resulting in a 

high atomic mobility, encouraging the precipitation of magnesioferrite spinel from 

periclase, and enhancing the direct bond formation. The constitution of this phase 

aided the sintering process. Moreover, the density increased with the increment in 

concentration of nano-Fe2O3; best concentration corresponded to the sample with 

5 wt. % of nano-Fe2O3, with a density of 3.37 g/cm3 and a porosity of 1.8%. On the 

other hand, density decreased with the increment of nano-SiO2 concentrations in 

the sintered MgO samples; they have open porosities.   
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A B S T R A C T   

The aim of the present manuscript is to obtain dense MgO refractories by means of two novel different routes: 
TiO2 nanoparticles in brucite (Mg(OH)2, R1) and TiO2 nanoparticles in caustic magnesia (MgO, R2). Therefore, 
contents of TiO2 nanoparticles were added at 1, 3, and 5 wt % to brucite and caustic magnesia while the 
reference sample consisted in 100 wt % MgO (R0), which was obtained from calcined brucite. The nanoparticles 
were mixed with the brucite in the first route (R1), and the mixtures were first calcined at 960 ◦C and then cold 
uniaxially pressed at 150 MPa and subsequently sintered at 1600 ◦C for 4 h. Also, TiO2 nanoparticles were mixed 
with the caustic magnesia in the second route (R2), and the mixtures were then cold uniaxially pressed and 
sintered at 1600 ◦C. Different techniques were considered to characterize the composites: Thermal Analysis, 
XRD, SEM, bulk density and porosity, and cold crushing strength (CCS). Results suggest that the route 1 produces 
MgO–TiO2 composites with greater densification rate (density is at least a 3.29% greater) and better mechanical 
properties (CCS is at least a 20% better) than the route 2. Therefore, starting from brucite (Mg(OH)2) to obtain 
MgO–TiO2 composites is a better alternative to produce a material with greater densification and better me
chanical properties.   

1. Introduction 

The study of MgO refractories adding second phases in micro and 
nanometric sizes has been widely reported in literature [1–20]. Part of 
these investigations focus on the structural changes generated by the 
second phases added to the matrix and on the obtained properties. 
Similar considerations could be applied to the study of TiO2 nano
particles on the structure and properties of MgO refractories. However, 
the novelty of this manuscript arises from the utilization of industrial 
grade brucite of synthetic origin doped with TiO2 nanoparticles to 
obtain MgO–TiO2 refractory composites and the comparison of the 

results with those obtained for MgO–TiO2 refractory composites directly 
obtained starting from caustic magnesia (MgO). Brucite, with the 
chemical formula Mg(OH)2, is mainly used as precursor of magnesia 
(MgO) to manufacture refractory bricks. Nevertheless, it has some other 
uses as flame retardant, source of magnesium or, more recently, it was 
used as Mg(OH)2/TiO2 composite for catalytic degradation of chemical 
warfare agents [1]. Sintered magnesium oxide is one of the most 
important basic refractory materials used for many years worldwide by 
cement or different metallurgical industries, as the lining of ladles that 
transport the melt or used in walls, vaults, or floors of furnaces where 
different materials are melted [2,3]. Due to the demanding standards 
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that they require in the fusion processes and obtaining of the finished 
products, these industries require refractory bricks of high purity and 
quality with exceptional properties. Recently, several researchers have 
reported the role of nano-additives or micro-particles on sintered 
magnesia, where Al2O3 [4–7], MgAl2O4 [8,9], SiO2 [10], ZrO2 [11–13], 
Fe2O3 [5,14], ZrSiO4 [15], TiO2 [16,17], C [18,19] or Cr2O3 [20] have 
been incorporated into the caustic magnesia and sintered magnesia 
matrix. Thermal, chemical, physical and mechanical properties have 
been substantially improved in these composites. Anyway, these in
vestigations have centered on the impact that nano or micro-additions of 
ceramic oxides have on the sintered magnesia composite using caustic 
MgO as starting material. Nevertheless, the effect that TiO2 nano
particles addition on industrial grade brucite (Mg(OH)2) of synthetic 
origin may have on the final properties of sintered magnesia has not 
been yet studied. 

There are different processes for obtaining high purity MgO, 
although it is commonly obtained from the precipitation of synthetic 
brine combined with calcined dolomite [4,21–23]. From brine, MgCl2 is 
obtained in aqueous solution, which is introduced into a reactor and 
reacts with Ca(OH)2, where also there is a reaction between 
MgO–CaO–H2O, from the calcination of dolomite. The Mg(OH)2 ob
tained by precipitation from the reactor is calcined in a Herreshoff kiln 
to produce high purity caustic MgO powder. The caustic MgO powder is 
then pressed (briquetted) to be sintered in a vertical furnace at 1800 ◦C 
and produce sintered MgO. 

Anyway, it is known that magnesium hydroxide is a chemically 
defined compound with hexagonal/rhombohedral crystal structure. 
When the brucite is calcined, during thermal decomposition at 960 ◦C, a 
face-centered cubic crystalline transformation occurs, which yields 
caustic MgO [24]. In this transformation, the presence of Ti4+ ions could 
influence in the crystalline structure of brucite by substitution Mg2+

ions, finally impacting on the properties of the last stage to obtain the 
sintered MgO [25,26]. 

Within this manuscript, three routes (R0, R1 and R2) are proposed to 
elaborate MgO–TiO2 refractories:  

- R0 route, TiO2 is not added (reference sample). Brucite was calcined 
at 960 ◦C for 2 h, subsequently the obtained MgO powders were 
uniaxially pressed and green compacts were sintered at 1600 ◦C for 4 
h.  

- R1 route, TiO2 nanoparticles are added before the calcination of the 
Mg(OH)2. Mixtures of Mg(OH)2 and TiO2 nanoparticles were later 
calcined at 960 ◦C for 2 h, then uniaxially pressed and, finally, green 
compacts were sintered at 1600 ◦C for 4 h. 

- R2 route, TiO2 is directly added to the caustic MgO (after the calci
nation of the Mg(OH)2 at 960 ◦C for 2 h). Later, powders were uni
axially pressed and green compacts were sintered at 1600 ◦C for 4 h. 

The results of the formed phases, morphology, physical and me
chanical properties such as density, porosity, and cold crushing strength 
of the three routes were investigated and discussed. Raw materials were 
analyzed by chemical composition and thermal analysis. 

2. Experimental procedure 

2.1. Calcined powders and sintered powders 

Brucite (Mg(OH)2) industrial grade (Peñoles Group Inc.) was used as 
raw material. The chemical composition of the raw material was 
determined by inductively coupled plasma atomic emission spectros
copy (brand Thermo model iCAP 6500 Series): 0.03 wt % Al2O3, 0.31 wt 
% CaO, 0.05 wt % SiO2, 0.02 wt % Fe2O3, 46 wt % MgO, 53.59 wt % LOI. 
High purity nanoparticles of titanium dioxide, TiO2 (Sigma-Aldrich, 
Inc., St. Louis, MO, USA), with particle size <21 nm, were used as a raw 
material. Other specifications of the TiO2- rutile/anatase phases are: 
≥99.5% of purity, 35–65 m2/g of Specific Surface Area, 1850 ◦C of 

melting point, 4.26 g/cm3 of density. 1, 3, and 5 wt % TiO2 nanoparticles 
were added to brucite (Mg(OH)2) and caustic magnesia (MgO) for route 
R1 and R2 respectively, where the MgO:TiO2 ratio is equivalent in both 
routes (R1 and R2): 99:1 ratio (with sample codes BR1-1 and BR2-1 for 
route 1 and 2, respectively), 97:3 ratio (with sample code BR1-3 and 
BR2-3 for route 1 and 2, respectively) and 95:5 ratio (with sample code 
BR1-5 and BR2-5 for route 1 and 2, respectively). In the case of route 1, 
the formulations were calculated considering the content of the chem
ical water of brucite. Fig. 1 shows a flow diagram of the three routes (R0, 
R1 and R2) proposed to elaborate raw materials for refractories based 
on MgO from brucite. In the R1 route, TiO2 is added to the brucite; in the 
R2 route TiO2 is added to the caustic MgO, which is obtained from 
brucite through calcination at 960 ◦C for 2 h; in the R0 route TiO2 is not 
added. 

Based on the above, the objective of the R1 route is to prepare 
MgO–TiO2 refractories from brucite by adding TiO2 nanoparticles before 
the calcination of the Mg(OH)2. Mixtures of Mg(OH)2 and TiO2 nano
particles were later calcined at 960 ◦C for 2 h, then uniaxially pressed 
and, finally, green compacts were sintered at 1600 ◦C for 4 h. The 
objective of the R2 route is to prepare refractories from brucite but 
adding TiO2 nanoparticles after the calcination of the Mg(OH)2 at 960 ◦C 
for 2 h (i.e. adding TiO2 nanoparticles to the caustic MgO in the stage 
just after the calcination of the brucite). Later, the mixed powders of 
routes 1 and 2 were uniaxially pressed and green compacts were sintered 
at 1600 ◦C for 4 h. Finally, the objective of the R0 route is to prepare 
MgO refractories from Mg(OH)2 without TiO2 nanoparticles. As in the 
other routes, MgO powders were uniaxially pressed and green compacts 
were sintered at 1600 ◦C for 4 h. 

All powder mixtures obtained by R0, R1 and R2 routes were uni
axially pressed (UP) in a steel mold at 150 MPa for 2 min to obtain 
compacted green samples. Then, green compacts were sintered at 
1600 ◦C for 4 h with a heating rate of 5 ◦C/min in a conventional furnace 
(KSL-1700X). Table 1 collects information about the samples used in this 
research, where the Stage 1 corresponds to the calcination of Mg(OH)2 
or Mg(OH)2 + TiO2 nanoparticles and Stage 2 is the sintering of the MgO 
or MgO + TiO2 nanoparticles. 

Fig. 2(a) shows a representative SEM micrograph of caustic magnesia 
powders (i.e., after the calcining of the brucite (Mg(OH2) or before the 
sintering process), the particle sizes were <655 nm. Fig. 2(b) shows a 

Fig. 1. Flow diagram of the preparation process of the samples. R1 and R2 
indicate the followed route, where TiO2 nanoparticles were added; R0 indicates 
the route followed when TiO2 was not added. 
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SEM image of the surfaces of a sample of sintered magnesia (MgO), 
where sintered grains with circular porosities were observed. The sizes 
of the grains varied significantly (37–147 μm). 

2.2. Dispersion of nanoparticles 

TiO2 nanoparticles with anionic polymeric dispersant (10 wt % of 
crodafos 03A IQ in relation to the wt. % of nanoparticles, Croda In
dustrial Chemicals, Snaith, UK) were dispersed in acetone to avoid the 
agglomeration of the nanoparticles. The dispersion was subjected to 
magnetic stirring (Intillab Ms-500) for 15 min, and then the suspension 
was placed in an ultrasonic bath (VWR Scientific Aquasonic 75T) for 20 
min. The dispersion was mechanically mixed with the brucite (Mg 
(OH)2) (R1 route) (Alghamix II-Zhermack) for 15 min at 100 rpm to 
obtain a homogeneous mixture with the suspension of TiO2 nano
particles in brucite. The same procedure was carried out in the case of 
caustic magnesia (MgO) in R2 route. This methodology was applied for 
each content in TiO2 nanoparticles. 

2.3. Particle size after calcination 

The particle size after calcination of brucite was calculated from the 
full width to half maximum (FWHM) peak of greatest diffraction for 
MgO (111) using the Scherrer equation [27]. 

D=
Κλ

β cos θ
(1)  

where, D: sample particle size, Κ: factor (0.89), λ: x-ray wavelength, β: 
FWHM of the maximum diffraction peak in radians, θ: diffraction angle 
of the maximum peak. The results obtained are shown in Table 2. 

2.4. Microstructural and morphological analysis 

The crystal structure and identification of phases were carried out by 
X-ray diffraction technique (XRD; Panalytical Empyrean model) with 
Co-Kα radiation (λ = 1.79 Å) operated with a voltage of 40 KV and a 
current of 40 mA. The scans were performed in the 2θ range from 10 to 
110◦ and 10 s per-step in a continuous mode. The morphology of all 
sintered samples was characterized by a Scanning Electron Microscope 
(JEOL JSM-6010 PLUS/LA) equipped with an electron dispersive X-ray 
spectroscopy (EDX) detector. 

2.5. Physical and mechanical characterization, and thermal testing 

The densification of the samples, bulk density (BD) and apparent 
porosity (AP), was studied by the Archimedes method (ASTM-C20). In 
other words, this test was carried out by immersing all the sintered 

Table 1 
Routes, samples code and parameter used in stage 1 and 2.  

Routes/Samples ID Stage 1 Stage 2 

Route Sample 
code 

Raw material (wt. %) Temperature (◦C) Raw material (wt. %) Temperature (◦C) 

Brucite Mg 
(OH)2 

Nano-TiO2 added in 
brucite 

Calcination 2 h Caustic magnesia 
(MgO) 

Nano-TiO2 added in caustic 
MgO 

Sintering 4 h 

R0 BR0 100 – 960 – – 1600 

R1 BR1-1 99.31 0.69 960 – – 1600 
BR1-3 97.91 2.09 960 – – 1600 
BR1-5 96.49 3.51 960 – – 1600 

R2 BR2-1 100 – 960 99 1 1600 
BR2-3 100 – 960 97 3 1600 
BR2-5 100 – 960 95 5 1600  

Fig. 2. SEM images of a) caustic magnesia powders and b) sintered magnesia sample at 1600 ◦C.  

Table 2 
Parameters used in the Scherrer equation to obtain the particle size (D) after 
calcination of brucite (caustic magnesia (MgO)) and caustic magnesia samples 
with additions of nano-TiO2.   

Κ Λ (Å) FWHM 
(◦2θ) 

В (FWHM in 
rad) 

Θ (◦) D 
(nm) 

MgO 0.89 1.78901 0.4809 0.004196654 25.1369 379 
MgO-1 

wt. % 
TiO2 

0.89 1.78901 0.45 0.003927 25.1556 406 

MgO-3 
wt. % 
TiO2 

0.89 1.78901 0.451 0.003935727 25.15955 405 

MgO-5 
wt. % 
TiO2 

0.89 1.78901 0.4497 0.003924382 25.1916 406  
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samples in a liquid medium (water), and by weighting the difference. 
Thus, BD and AP are obtained using formulas (2) and (3). 

Bulk density
(
g
/

cm3)=

[
M1 − M2

M3

]

(2)  

Apparent porosity (%)=

[
M2 − M3

M2 − M1

]

∗ 100 (3)  

where, M1 is initial weight, M2 is saturation weight and M3 is immersion 
weight. The mechanical resistance was determined by the cold crushing 
strength (CCS) method. A mechanical testing machine (ELE-Interna
tional, ABR-AUTO V2 model, with range up to 200 tons) was used. With 
a loading rate of 490 N/s. Samples of 25.4 mm in diameter and 25.4 mm 
in height were used in both evaluations and the reported values are the 
average of 13 measurements for each designed composition. The 
maximum loads per unit area that a refractory material support before 
failure occurs are obtained with CCS test. The refractory raw materials 
(brucite (Mg(OH)2) and caustic magnesia (MgO)) were subjected to 
simultaneous differential thermal analysis (DTA)/thermogravimetric 
(TGA) analyses (TA Instruments, model SDT Q600). The analysis was 
carried out up to 900 ◦C. 

3. Results and discussions 

3.1. Differential thermal analysis and thermogravimetric analysis of raw 
materials 

Fig. 3 shows the simultaneous differential thermal analysis and 
thermogravimetric (DTA-TGA) curves of Mg(OH)2 and MgO. Brucite 
powders (Mg(OH)2) (Fig. 3 (a)) show an endothermic peak at 100 ◦C, 
with a weight loss of 31.44% which is attributed to the elimination of 
physical water in brucite [28]. Likewise, another important endothermic 
event occurs at 426.06 ◦C and a weight loss of 18.73% is observed. This 
thermal event corresponds to the dihydroxylation of ions (H+ and OH− ) 
of brucite, which were chemically bound to Mg ions [7,29,30]. 

It is evident that the sample in this temperature remains with a mass 
of 49.83%. From 450 ◦C to 755 ◦C only a loss of mass of 2.40% occurs, 
attributed to the diffusion of water vapor trapped in the oxide, according 
to the literature [31]. 

Fig. 3 (b) depicts the simultaneous DTA/TGA curves of caustic 
magnesium oxide (MgO) (this compound was obtained from the calci
nation of brucite). As can be seen at 220 ◦C and 397 ◦C, mass losses 
corresponding to 1% and 1.7% are observed respectively, corresponding 
to evaporation of physical and chemical surface moisture that the 
sample absorbed due to its hygroscopic nature. Results show the pres
ence of a large endothermic transition at 323 ◦C, which agrees with the 
dihydroxylation process reported in a range of 300–464 ◦C [32]. Up to 
900 ◦C there is only a 0.6% in loss in weight which could be attributed to 
the release of Cl− ions (which occurs at around 714 ◦C), since this 
element can be found in the raw material (in natural brine mantle, ac
cording to Brewer) [33]. 

3.2. Structural analysis 

3.2.1. Raw materials and calcined powders 
The phase composition of the raw materials was studied by XRD. 

Fig. 4 (a) shows the diffractogram of caustic magnesia (MgO), in which 
characteristic peaks of magnesium oxide (ICDD 01-077-2364) are evi
denced. Fig. 4 (b) corresponds to the brucite (Mg(OH)2) sample where 
characteristic peaks of the brucite phase are evident (ICDD 04-016- 
3445). The TiO2 nanoparticles showed two phases corresponding to 
rutile (ICDD 98-007-6734) and anatase (ICDD 98-009-7051) phase, both 
observed in Fig. 4 (c). To quantify the mass ratio of the phases in TiO2 
nanoparticles, a Rietveld analysis was performed, and 83.7% for Anatase 
and 16.3% for Rutile were obtained. Table 3 shows structural 

parameters and mass ratio of the used raw materials. In all the experi
ments, the same TiO2 nano powders were used, so the mass ratio was not 
modified. 

Generally, rutile TiO2 is a thermodynamically more stable phase at 
high temperatures and anatase TiO2 is a thermodynamically more stable 
phase at low temperatures [34]. Likewise, it is known that the anatase 
phase transforms into the rutile phase above 750 ◦C according to the 
DeVries phase diagram [35] and according to other works [36,37], 
where they report that from 650 ◦C to 800 ◦C the phase transformation 
to rutile is completed. In the current work, the calcination and sintering 
temperatures were 960 ◦C and 1600 ◦C, respectively. Based on the 
above, it is assumed that in the aggregated TiO2 nanoparticles, a 
transformation from anatase to rutile phase appeared at high tempera
tures. Therefore, it is considered that rutile was the one that was 
maintained during the sintering process. 

After the calcining process (corresponding to Stage 1, at 960 ◦C), 
calcined brucite powders (Mg(OH)2) without TiO2 (BR0 sample) and 

Fig. 3. DTA/TGA results of raw materials used: a) Brucite (Mg(OH)2) and b) 
Caustic magnesia (MgO). 
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with TiO2 nano additions (BR1-1, BR1-3 and BR1-5 samples) were 
analyzed by X-ray diffraction (see Fig. 4 (d-g)). 

Fig. 4 (d) corresponds to powders of calcined brucite (already con
verted to caustic magnesia), showing characteristic MgO peaks (ICDD 
01-077-2364). Fig. 4 (e-g) show the XRD results of calcined brucite with 
nanoparticles of TiO2, where it is possible to identify magnesium tita
nium oxide (MgTiO3) phase in agreement with ICDD 04-006-6602 file, 
and MgO phase according to the file ICDD 01-077-2364. 

3.2.2. Sintered samples 
Fig. 5 (a) shows the X-ray diffraction patterns of the BR0 sintered 

sample from 100% brucite (no Mg(OH)2 peaks were detected). These 
diffraction peaks agree with ICDD 01-077-2364 file corresponding to the 
MgO phase. Fig. 5 (b-d) show the X-ray diffraction patterns of the sin
tered samples from brucite with MgO:TiO2 weight ratio of 99:1, 97:3 and 
95:5 of the BR1-1, BR1-3 and BR1-5 samples, respectively. It is observed 
in these samples that with the increase in TiO2 nanoparticles, 4 peaks 
intensify and are most prominent (particularly for the sample with 5 wt 
% of TiO2 nanoparticles), corresponding to the phase Mg2TiO4 (ICDD 
01-079-0830). Fig. 5 (e), like Fig. 5 (a), shows the X-ray diffraction 
patterns of the BR0 sintered samples of 100% brucite. Fig. 5 (f-h) show 
the X-ray diffraction patterns of the sintered samples of composition 

from caustic magnesia with MgO:TiO2 ratio wt. % of 99:1, 97:3 and 95:5 
of the BR2-1, BR2-3 and BR2-5 samples, respectively. In these samples, 
similar crystallographic planes at the same positions (2θ) appeared as 
those with 1, 3 and 5 wt % of TiO2 nanoparticles with Mg(OH)2. It is 
worth noting that all TiO2 nanoparticles reacted with MgO phase and so 
were not detected by XRD, because TiO2 appears as MgTiO4 in the XRD 
pattern of the sintered samples (See Fig. 5 (d) and (h)). 

3.3. Densification 

Bulk density and porosity were measured by the Archimedes method, 
as described above, in accordance with the standard ASTM-C20. Fig. 6 
(a) and (b) show the effect of TiO2 nanoparticles on the bulk density and 
apparent porosity, respectively, of sintered samples. In Fig. 6 (a), the 
value of bulk density corresponding to the sample BR0 of R0 route (i.e., 
0 wt % of TiO2) was 3.34 g/cm3. The bulk density results for the R1 
route, i.e., adding TiO2 nanoparticles to the brucite, show values sub
stantially increased to 3.46 g/cm3 (i.e., 3.59% increase in density with 
respect to the reference sample R0) with the incorporation of 1 wt % of 
TiO2 nanoparticles, which corresponds to the sample BR1-1. In the same 
route with 3 and 5 wt % of TiO2 nanoparticles (i.e., the samples BR1-3 
and BR1-5 respectively), the density values remained stable in 3.45 g/ 
cm3, corresponding to an increase of 3.29% in the value of density with 
respect to the reference sample R0, for both concentrations. 

The bulk density results for the R2 route, i.e., adding TiO2 nano
particles to caustic magnesia, appear substantially increased to 3.38 g/ 
cm3 (i. e., 1.19% increase in density with respect to the reference sample 
R0) in the case of incorporating 1 wt % of TiO2 nanoparticles, which 
corresponds to the sample BR2-1. In the same route with 3 and 5 wt % of 
TiO2 nanoparticles (i.e., the samples BR2-3 and BR2-5 respectively) the 
density remained stable with values of 3.35 and 3.36 gr/cm3 respec
tively, corresponding to 0.3% and 0.6% respectively increase in density 
with respect to the reference sample R0, for both concentrations. 

If route 1 and route 2 are compared, it is possible to see that greater 
values of density are obtained in the case of the route 1. This involves 
that this route promotes the densification of the composite: density is at 
least a 3% greater in the samples obtained by the route 1 than those 
obtained in the route 2. 

Fig. 4. XRD patterns of raw materials (a–c) and calcined powders (d–g). (a) Powder of caustic magnesia, (b) brucite Mg(OH)2, (c) Nano-TiO2, (d) calcined brucite 
powder, (e–g) corresponds to calcined powders of brucite with MgO:TiO2 ratio of (e) 99:1, (f) 97:3 and (g) 95:5 of wt. %. 

Table 3 
Structural parameters and mass ratio of the raw materials used.  

Phase Mass ratio 
(%) 

Lattice 
parameters 
(Å) 

Volume 
(Å3) 

Angles 
between axes 

From TiO2 

nanoparticles 
83.7 a 3.7863 135.73 α = β = γ = 90◦

b 3.7863 
Anatase c 9.5108 

From TiO2 

nanoparticles 
16.3 a 4.5949 62.15 α = β = γ = 90◦

Rutile b 4.5949 
c 2.9587 

MgO 100 a 4.209 74.56 α = β = γ = 90◦

b 4.209 
c 4.209  
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The densification of the sintered samples can be explained as follows:  

1. From brucite by R1 route. It may be due to two important 
phenomena.  
A. When TiO2 nanoparticles were added to the brucite and calcined 

at 960 ◦C, the following occurred: Mg(OH)2 has a hexagonal 
crystalline structure and when MgO dissociates from chemical 
water (300–464 ◦C [26,30]), a diffusion of Ti4+ ions (0.65 Å) [38] 
towards the crystalline structure brucite Mg2+ (0.68 Å) [13] oc
curs forming MgTiO3 as confirmed by XRD analysis results (see 
Fig. 4 (e-g)) [26]. In this ionic migration, vacancies are also 
generated because the tetravalent ions of Ti that migrate towards 
spaces (of similar ionic radii) of Mg with bivalent valence ions 
cause a greater demand of oxygen ions, generating atomic va
cancies, i.e., crystalline imperfections in the MgO network [26]. 
Therefore, this increases the internal energy of the network, 
which is a major cause of an atomic diffusion driving force, 
helping the mobility of the ionic transport of this material, which 
contributes to the densification of the MgO sample during the 
sintering process.  

B. Furthermore, another important factor is that during calcination, 
the phase obtained (MgTiO3) had a higher density (4.0 g/cm3) 
[39] compared to MgO phase (3.58 g/cm3) [2], hence, 1 wt % of 
TiO2 nanoparticles helped to substantially increase the density of 
the sintered samples.  

2. From caustic magnesia by R2 route, the following happened: 
A. When TiO2 nanoparticles were added to caustic magnesia sam

ples, they also helped to the densification, although they did not 
have the same effect as in samples of the R1 route, since the ionic 
mobility was lower in the sintering process, which caused a 
poorer densification compared with samples by R1 route. The 
main difference of the process is that by R1 route the Ti4+ ions 
occupied Mg2+ ion sites in the MgO crystal lattice during the 
transformation of hexagonal crystalline structure from brucite to 
crystalline structure of MgO (face centered-cubic) during heat 
treatment at 960 ◦C. 

Fig. 6 (b) shows the porosity percentage of sintered samples without 

and with TiO2 nanoparticle additions. The R0 reference sample pre
sented 0.6% porosity. In both R1 and R2 routes with TiO2 nanoparticles 
additions, the porosity decreased compared to the R0 reference sample. 
However, with samples made by the R2 route, where TiO2 nanoparticles 
were added to caustic magnesia, it is observed that porosity slightly 
increased with the TiO2 content (1, 3 and 5 wt %) being 0.246, 0.257 
and 0.258%, respectively. On the other hand, for samples made by R1 
route, where brucite was doped with 1, 3 and 5 wt % TiO2 nanoparticles, 
the porosity increased for the first compositions, 0.236 and 0.248%, 
respectively, and remained constant for the third composition, 0.243%. 
It is generally observed in Fig. 6 that the tendency of density in routes 1 
and 2 is the same: the density is almost the same for the compositions 
with 3 and 5 wt % of TiO2 nanoparticles while the highest density was 
obtained for 1 wt % TiO2 nanoparticles. It is clearly observed that the 
density of the samples obtained by the route 1 is 2.5–3.0% greater than 
that of the samples obtained by the route 2. The above is consistent with 
the behavior of the porosity of the sintered samples, shown in Fig. 6, 
where it is observed for both R1 and R2 routes that the tendency is the 
same as the addition of TiO2 increases. It is clearly observed that the 
porosity of the samples obtained by the route 2 is 4.0–6.0% greater than 
that of the samples obtained by the route 1. Summarizing, it should be 
noted that the samples produced by the R1 route obtained higher density 
and lower porosity than the samples of the R2 route. The increase in 
porosity could be explained by the microcracks caused during cooling 
due to the different thermal expansion coefficient between Mg2TiO4 
formed and MgO obtained from brucite [7,40]. 

3.4. Morphology 

A SEM micrograph of the MgO sample sintered at 1600 ◦C from 
brucite (Mg(OH)2) by the R0 route is shown in Fig. 7. Fig. 7 reveals a 
sintering morphology with open porosity and traces of Ca and Si as 
impurities. 

To understand the effect of the nanoparticles of TiO2 on the 
morphological evolution of sintered MgO (by R1 and R2 route), the 
morphology was studied by SEM and EDX as shown in Fig. 8(a–f). Fig. 8 
(a-c) correspond to samples of sintered MgO from brucite (R1 route) 
with 1, 3 and 5 wt % of TiO2 nanoparticles, respectively. The sample 

Fig. 5. XRD patterns of sintered samples at 1600 ◦C where: (a) Sample BR0, (b–d) Samples BR1-1, BR1-3, and BR1-5 respectively, (e) Sample BR0, (f–h) Samples 
BR2-1, BR2-3 and BR2-5, respectively. 

M. Hernández-Reséndiz et al.                                                                                                                                                                                                                



Ceramics International 49 (2023) 12604–12614

12610

with 1 wt % of TiO2 nanoparticles shows morphology of densified sin
tered MgO grains with closed porosity. Likewise, a white phase corre
sponding to magnesium titanate oxide phase (Mg2TiO4) is observed (see 
Fig. 8 (a)). It was appreciated with 3 and 5 wt % of TiO2 nanoparticles 

that white phase increased with the addition of TiO2 nanoparticles to the 
sample, generating a greater amount of Mg2TiO4 (see Fig. 8 (b and c)). 
This agrees with the results obtained in XRD analysis, corresponding to 
Fig. 5 (c and d). Likewise, it was observed with 5 wt % of TiO2 nano
particles that they were homogeneously distributed within the MgO 
matrix. Based on the results obtained in XRD, it is known that the TiO2 
nanoparticles fully reacted with MgO, to form Mg2TiO4 (see Fig. 5 (d)). 

Fig. 8 (d-f) correspond to samples of caustic magnesia (MgO) with 1, 
3 and 5 wt % of TiO2 nanoparticles, respectively. Fig. 8 (d) corresponds 
to 1 wt % of TiO2 nanoparticles and shows morphology with growth of 
MgO grains, residual open porosity, and low formation of Mg2TiO4. 
Likewise, Fig. 8 (e and f) correspond to samples with 3 and 5 wt % of 
TiO2 nanoparticles where the amount of Mg2TiO4 phase increased. All 
these samples had a lower density compared to samples of brucite with 
additions of nanoparticles. This was because with caustic magnesia and 
additions of TiO2 nanoparticles, the driving force in atomic diffusion 
was not high enough for adequate sintering to take place, which results 
in morphologies with open porosities. Also, the formation of micro
cracks, when the spinel type phase (Mg2TiO4) was greater than 100 μm 
(see Fig. 8 (e)), is appreciated. This is due to the different coefficients of 
thermal expansion of the MgO matrix (~13.5 × 10− 6 ◦C− 1) [40] and the 
spinel phase of Mg2TiO4 (~12 × 10− 6 ◦C− 1) [40], which generates 
microcracks and porosity, resulting in a deterioration in the morphology 
and properties of the sample. 

EDX punctual microanalysis was performed on the sample with 3 wt 
% of TiO2 nanoparticles and it is shown in Fig. 8 (e). Point 1 (37.76 wt % 
O; 54.49 wt % Mg; 0.34 wt % Al; 1.33 wt % Si; 2.18 wt % P; 3.91 wt % 
Ca) corresponds to the MgO phase and point 2 (36.31 wt % O; 37.80 wt 
% Mg; 0.34 wt % Al; 0.12 wt % Si; 0.07 wt % P; 0.07 wt % Ca; 25.28 wt % 
Ti) corresponds to the Mg2TiO4 phase, according to the XRD results 
obtained in Fig. 5 (g). At both points, trace of elements such as Al, Si, P 
and Ca were detected (due to the process of the raw material obtaining). 

Fig. 9 shows the evolution at higher magnification of the sintered 
microstructure at 1600 ◦C, corresponding to the reference sample and 
samples made by route 1 (a-c) and route 2 (d-f). The mapping of each 
sample is shown in each image of Fig. 9. This figure shows the 
morphology that the phases present and elemental analysis maps ob
tained by energy dispersive X-ray spectroscopy (EDX), in each sample. In 
the reference sample, grains of MgO are observed, identified as the dark 
grey phase. Likewise, different porosities and phases constituted by Ca 
and Si were observed, which are due to impurities from the raw material 
(brucite, Mg(OH)2). Fig. 9 (a-c) corresponds to brucite samples with 1, 3, 
and 5 wt % of TiO2 nanoparticles, respectively. In these micrographs, Ca 
phases were also identified, which had triangular shapes, light white in 
colour. Likewise, the Si phase was detected around porosities, this phase 
corresponded to phases of light grey colour. The Mg2TiO4 phase was 

Fig. 6. Effect in sintered samples of 1, 3 and 5 wt % of nano-TiO2 additions in 
brucite and caustic magnesia by the R1 and R2 routes, respectively; 0 wt % of 
nano-TiO2 addition corresponds to the R0 route: a) variation of the bulk den
sity, b) variation of the apparent porosity. 

Fig. 7. SEM images of sintered MgO sample from brucite without TiO2, a) morphology of the sample, b) area mapping, the inserted table corresponds to a semi- 
quantitative area analysis of the MgO sintered sample. 
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identified as white phase with round shapes that grew with aggregates of 
nano-TiO2. Fig. 9 (d-f) corresponds to samples of caustic magnesia 
(MgO) with 1, 3, and 5 wt% of TiO2 nanoparticles, respectively. Simi
larly, the same phases were identified, the microstructural difference 
was that with 5 wt % of nano-TiO2 by route 1 (Fig. 9 (c)), smaller and 
very round porosities (almost closed) were observed, unlike with 5 wt% 
of nano-TiO2 by route 2 (Fig. 9 (f)), which still showed large porosities 
and agglomerations of nano-TiO2 that formed Mg2TiO4 phase. 

3.5. Mechanical testing 

Fig. 10 (a) shows the mechanical behavior of the nano-TiO2 doped 

sintered magnesia samples (from brucite and caustic magnesia) and the 
reference sample of MgO. The increase in TiO2 nanoparticles leads to an 
increase in mechanical resistance, since an increasing tendency in Cold 
Crushing Strength (CCS) values was evident in all compositions, from 1 
to 5 wt % of TiO2 nanoparticles. As it can be seen in Fig. 10 (a), the 
samples made from brucite exhibited higher values of CCS, the highest 
value being 236 MPa (brucite sample + 5 wt % of TiO2 nanoparticles). It 
is clearly appreciated that the cold crushing strength in the samples 
obtained by the route 1 is 16–23% greater than that of the samples 
obtained by the route 2. It is also concluded that during the sintering 
process a stronger bonding structure was created for the brucite samples. 
It is important to comment that both, in samples made with brucite or 

Fig. 8. SEM images of samples sintered at 1600 ◦C: (a–c) corresponds to samples of R1 route, i.e., brucite Mg(OH)2 with a) 1 wt%, b) 3 wt%, c) 5 wt% of nano TiO2. 
(d–f) corresponds to samples of R2 route, i.e., caustic magnesia (MgO) with d) 1 wt %, e) 3 wt %, f) 5 wt % of nano-TiO2. EDX points 1 and 2 correspond to detected 
phases of MgO and Mg2TiO4, respectively. 
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caustic magnesia, the density slightly decreased for composites with 3 
and 5 wt % of TiO2 nanoparticles whether compared with samples 
containing 1 wt % of TiO2 nanoparticles. On the contrary, the CCS 
increased, which is attributed to the fact that with ceramic materials 
containing a range of porosity <30%. This can benefit the compressive 
strength since before the load acts on the ceramic particles, the pores 
absorb part of the mechanical energy that is dissipated through the 
sample [2,41]. As a result, an improvement of 36.5% and 26.1% (in 
samples with 5 wt % of TiO2 nanoparticles corresponding to R1 and R2 
routes, respectively) is observed, compared to the reference sample. 

Fig. 10 (b) shows a micrograph corresponding to the fracture zone of 
the brucite Mg(OH)2 sample with 5 wt % of nano-TiO2 (236 MPa), where 
transverse microcracks are observed with respect to the applied load. 
These cracks are identified as intergranular cracks that advance through 
the grain boundaries with a size of less than 200 μm. Likewise, these 
correspond to thin cracks compared to those generated in the caustic 
magnesia sample +5 wt % of nano-TiO2. 

Fig. 10 (c), shows a micrograph corresponding to the fracture zone of 
the caustic magnesia (MgO) sample with 5 wt % of nano-TiO2 (203 
MPa), where macrocracks oriented in horizontal and vertical axes are 

observed. This was since in route 2, a greater agglomeration of TiO2 
nanoparticles was observed (see Fig. 8 (f)), which caused that when the 
mechanical load was applied, cracks (transgranular) were formed in 
these phases and through grains of MgO. These macrocracks showed 
lengths greater than 200 μm and were wider than those generated with 
the brucite sample +5 wt % of nano-TiO2. Both micrographs shown here 
are related to the results obtained from Fig. 10 (a). 

4. Conclusions 

In this work, a new route was proposed to obtain composites of 
densified refractories based on MgO. The effect of the addition of TiO2 
nanoparticles in brucite (route 1) or in caustic magnesia oxide (route 2) 
on the thermal, microstructure, morphological, physical, and mechani
cal properties was investigated. The results are shown below: 

Thermal properties: Raw material dihydroxylation occurred at 
426.06 ◦C and 323 ◦C for brucite and caustic magnesia, respectively. 

Microstructural analysis: XRD analyses confirmed the formation of 
the MgTiO3 phase in calcined brucite powders with TiO2 nanoparticles. 
Also, during sintering the formation of Mg2TiO4 has taken place. 

Fig. 9. SEM images and mapping of samples sintered at 1600 ◦C of samples made by: R0, (sample reference), R1, corresponds to samples of brucite Mg(OH)2 with a) 
1 wt %, b) 3 wt %, c) 5 wt % of nano TiO2. R2, corresponds to samples of caustic magnesia (MgO) with d) 1 wt %, e) 3 wt %, f) 5 wt % of nano-TiO2. 
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Physical properties: The results show that when TiO2 nanoparticles 
were added to brucite paste (route 1), higher densities were obtained 
(from 1 to 5 wt % of TiO2, the density remained stable at around ~3.46 
g/cm3) with respect to when the TiO2 was added to the caustic magnesia 
(route 2). The density of the samples obtained by the route 1 is 2.5–3.0% 
greater than that of the samples obtained by the route 2. Moreover, there 
was a 3.59% increase in density of the sample in route 1 with 1 wt % of 
TiO2 nanoparticles with respect to the reference sample. 

Morphological analysis: By SEM, in route 2, microcracks were 
observed around the Mg2TiO4 phase, when the size of this phase was 
equal to or greater than 100 μm. This affected the mechanical properties 
since cracks were evident in these phases when the load was applied. 

Mechanical properties: There was an increase in CCS values with the 
content in TiO2 nanoparticles for both routes. The samples fabricated by 
route 1 exhibited higher CCS values compared to route 2. The cold 
crushing strength in the samples obtained by the route 1 is 16–23% 
greater than that of the samples obtained by the route 2. If compared 
with the reference sample (0 wt % TiO2), there is an improvement of 
36.5% and 26.1% in samples with 5 wt % of TiO2 of R1 and R2 routes, 
respectively. 

In conclusion, the best route proposed for the elaboration of dense 
refractory materials based on MgO is that consisting in adding TiO2 
nanoparticles before the calcination of the Mg(OH)2, calcination at 
960 ◦C for 2 h, uniaxial pressing and, finally, sintering at 1600 ◦C for 4 h. 
The best values of mechanical properties were observed for the com
posite MgO-5 wt. % TiO2 (cold crushing strength of 236 MPa). 
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Two of the authors (G.A. Castillo-Rodríguez and C. Gómez-Rodrí
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[16] C.G. Aneziris, J. Hubálková, R. Barabás, et al., Microstructure evaluation of MgO–C 
refractories with TiO2- and Al-additions, J. Eur. Ceram. Soc. 27 (2007) 73–78, 
https://doi.org/10.1016/j.jeurceramsoc.2006.03.001. 

[17] S. Ghasemi-Kahrizsangi, A. Shahraki, M. Farooghi, Effect of nano-TiO2 additions on 
the densification and properties of magnesite-dolomite ceramic composites, Iran. J. 
Sci. Technol. Trans. A-Science 42 (2018) 567–575, https://doi.org/10.1007/ 
s40995-016-0143-3. 

[18] M. Bag, S. Adak, R. Sarkar, Study on low carbon containing MgO-C refractory: use 
of nano carbon, Ceram. Int. 38 (2012) 2339–2346, https://doi.org/10.1016/j. 
ceramint.2011.10.086. 

[19] H.G. Dehsheikh, S. Ghasemi-Kahrizsangi, E. Karamian, Addition impact of nano- 
carbon black on the performance of MgO-CaO compounds, Ceram. Int. 44 (2018) 
5524–5527, https://doi.org/10.1016/j.ceramint.2017.12.195. 

[20] S. Ghasemi-Kahrizsangi, H.G. Dehsheikh, M. Boroujerdnia, MgO-CaO-Cr2O3 
composition as a novel refractory brick: use of Cr2O3 nanoparticles, Bol. Soc. Esp. 
Ceram. V. 56 (2017) 83–89, https://doi.org/10.1016/j.bsecv.2016.11.002. 

[21] G.A. Castillo-Rodriguez, Fusion of Magnesia in Electric Arc Furnace and its 
Characterization for the Refractory Industry, Nuevo León: CIENCIA-UANL, 1992. 

[22] G.A. Castillo-Rodriguez, Optimization of Magnesia Fusion Processes (MgO) by 
Electric Arc Furnace through the Validation of a Mathematical Model, Nuevo León: 
CIENCIA-UANL, 1992. 

[23] A. Ghaemi, M. Torab-Mostaedi, S. Shahhosseini, et al., Characterization of Ag(I), 
Co(II) and Cu(II) removal process from aqueous solutions using dolomite powder, 
Kor. J. Chem. Eng. 30 (2013) 172–180, https://doi.org/10.1007/s11814-012- 
0113-1. 

[24] J. Green, Calcination of precipitated Mg(OH)2 to active MgO in the production of 
refractory and chemical grade MgO, J. Mater. Sci. 18 (1983) 637–651, https://doi. 
org/10.1007/BF00745561. 

[25] S.J. Gregg, R.K. Packer, The production of active solids by thermal decomposition. 
Part VI. The calcination of magnesium hydroxide, J. Chem. Soc. (1955) 51–55, 
https://doi.org/10.1039/JR9550000051. 

[26] K.S. Sanchez -Zambrano, M. Hernandez-Resendiz, C. Gomez-Rodriguez, et al., XPS 
study on calcining mixtures of brucite with titania, Mater. Basel 15 (2022) 1–20, 
https://doi.org/10.3390/ma15093117. 

[27] P. Scherrer, Nachrichten von der Gesellschaft der Wissenschaften zu Göttingen, 
Mathematisch-Physikalische Klasse 2 (1918) 98–100. 
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Resumen: Se estudia el efecto de las nanopartículas de α-Al2O3 (hasta 5 % en peso) sobre las     
propiedades físicas, mecánicas y térmicas, así como sobre la evolución microestructural de un     
refractario de magnesia densa. Se utilizan temperaturas de sinterización a 1300°C, 1500°C y 1600°C. 
Las propiedades físicas de interés fueron la densidad y la porosidad aparentes, que se evaluaron 
mediante el método de Arquímedes. Las propiedades térmicas se examinaron mediante          
calorimetría diferencial de barrido. El comportamiento mecánico se estudió mediante pruebas de 
resistencia a la trituración en frío y micro dureza. Finalmente, la microestructura y las características 
cualitativas mineralógicas se estudiaron mediante microscopía electrónica de barrido y difracción 
de rayos X, respectivamente. El aumento de la temperatura de sinterización dio como resultado una 
densidad mejorada y una porosidad aparente reducida. Sin embargo, a medida que aumentaba el 
contenido de nanopartículas de α-Al2O3, la densidad y la micro dureza disminuían. Las          
observaciones microestructurales mostraron que la presencia de nanopartículas de α-Al2O3 en la 
matriz de magnesia indujo la formación de espinela de magnesio-aluminato (MgAl2O4), que mejoró 
la resistencia mecánica más significativamente a 1500°C. 

 

Palabras llave: magnesia; Refractarios; Nanopartículas de Al2O3; espinela de magnesio-alúmina; 

sinterización 

 

1. Introducción 

Desde la introducción de la magnesia (MgO), su uso como refractario básico ha    
aumentado enormemente debido a su costo razonable, excelente resistencia química a es-
corias y fundentes básicos a altas temperaturas, así como un alto punto de fusión (2800°C). 
Estas propiedades se han convertido en refractarios a base de MgO en preferenciales para 
las industrias del hierro, no ferrosos y cemento [1-4]. En las industrias siderúrgicas, la 
magnesia se ha utilizado ampliamente en convertidores de acero, hornos de arco eléctrico 
y en revestimientos de cuchara para el proceso de fabricación de acero. Sin embargo, la 
conductividad térmica y el alto coeficiente de expansión térmica del MgO se ven afectados 
de tal manera por las altas temperaturas que inducen el desprendimiento térmico en con-
diciones de calentamiento [5]. Este efecto se ha mitigado desde el desarrollo del refractario 
de magnesia-carbono (MgO-C) en la década de 1970. Este fue un desarrollo tecnológico 
de gran importancia, ya que permitió controlar y mejorar las propiedades térmicas de la 
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magnesia. La mejora se debió a importantes ventajas como la alta conductividad térmica, 
la excelente resistencia al choque térmico (debido a su baja expansión térmica) y la buena 
resistencia a la corrosión [6-13]. 

Los refractarios de MgO-C típicamente contienen 7-20 % en peso de carbono [5, 14]. 
Pueden producirse serios inconvenientes con un mayor contenido de carbono, tales como: 
i) la oxidación del carbono da como resultado una estructura altamente porosa con una 
unión débil, poca resistencia mecánica que permite una fácil penetración y eventual    
corrosión por escoria y acero fundido; ii) aumento de la temperatura de la carcasa; iii) 
mayor consumo de energía originado por el aumento de la conductividad del refractario; 
iv) liberación de gases de dióxido de carbono o monóxido de carbono; y v) dificultad para 
controlar con precisión el contenido de carbono en el acero [5, 13, 15-18]. 

Para superar el fenómeno de oxidación, los investigadores refractarios han estado 
investigando el uso de diferentes óxidos y antioxidantes no óxidos como Al, Si, Mg, 
Al8B4C7, SiC, SiB4, CaB6, ZrO2, CaO, MgAl2O4 y Al2O3 para aumentar la resistencia a la 
oxidación de los refractarios de MgO-C [19-36]. Los antioxidantes pueden tener la      
capacidad de restringir y retrasar la oxidación del carbono, pero nunca hasta el punto de 
detenerlo por completo. Las nuevas tendencias se han centrado en la reducción del con 
tenido de carbono (2-4%) y el desarrollo de refractarios de magnesia libres de carbono, 
pero con propiedades como el refractario de MgO-C [36, 37]. Este problema se ha      
convertido en un desafío difícil para los investigadores refractarios. La solución más   
atractiva a este desafío implica el uso de la nanotecnología, que es reconocida como el 
campo de investigación más prometedor del siglo 21. La nanotecnología se utiliza      
actualmente en muchas aplicaciones de investigación con resultados sobresalientes [38-
63]. El uso de fuentes de nano carbono como [44-51]: negro (CB), nano fibras (CNF),     
nanotubos (CNT), grafito expandido (EG) y nano láminas de grafeno u óxido de grafito 
(GON) muestran un alto potencial en el desarrollo de refractarios de MgO-C bajos en   
carbono. La investigación demuestra que la adición de CB en refractarios de MgO-C logró 
mejores propiedades mecánicas y termo mecánicas que los refractarios de MgO-C con alto 
contenido de carbono disponibles comercialmente. 

Wei et al. [52] estudiaron el efecto de agregar nano láminas de Fe (de 0 a 1.0 % en 
peso) a la microestructura de refractarios de MgO-C bajos en carbono unidos con resina 
fenólica. Encontraron que las resistencias mecánicas y de choque térmico de los         
refractarios bajos en carbono con nano láminas de Fe al 0,5% en peso son altamente    
mejoradas en comparación con las muestras sin nano láminas de Fe, lo que se atribuye a 
la formación in situ de CNT y la aparición de puentes que inducen un mecanismo de   
desviación de grietas en la matriz. Matsuo et al. [53] informaron una mejora de 2,2 veces 
de la resistencia a la flexión cuando se agregó 0,4 % en peso de CNF a los refractarios de 
MgO-C. Zhu et al. [47, 48] informaron que los refractarios de MgO-C que contienen    
distribuciones homogéneas de nano carbonos, especialmente CNT y CB tienen un módulo 
de ruptura en frío residual (CMOR) más alto y una menor pérdida de resistencia que los 
refractarios convencionales de MgO-C después del choque térmico, ya que los materiales 
a nano escala pueden absorber y aliviar el estrés debido a la expansión térmica y la    
contracción de partículas refractarias. Además, los CNT y CB contribuyen a reducir la 
mala distribución del estrés térmico en los refractarios de MgO-C. 

Salman Ghasemi-Kahrizsangi et al. estudiaron el impacto de agregar nanopartículas 
de ZrSiO4, Al2O3 y TiO2 en las propiedades de los refractarios de MgO-C [54-56].       
Descubrieron que el nano-ZrSiO4 mejoró la resistencia mecánica y a la oxidación mediante 
la formación de cristales de forsterita, enstatita y en forma de aguja de fases de ZrC. La   
adición de Nano-Al2O3 promovió la densificación del refractario de MgO-C debido a la 
formación de fases de MgAl2O4, AlN y Al4C3; nano-Al2O3 también mejoró la resistencia a 
la oxidación de los refractarios de MgO-C. La adición de nano-TiO2 condujo a la genera-
ción de fases de TiN, TiC y TiCN, mejorando las propiedades mecánicas, físicas y 
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termoquímicas. Zagar et al. [55] estudiaron el efecto del tamaño de partícula de Cr2O3 en 
la densificación de refractarios de magnesia. Los resultados mostraron que a medida que 
el tamaño de partícula de Cr2O3 se redujo (~ 20 nm), la densidad de los refractarios de 
MgO aumentó a temperaturas relativamente bajas (~ 850°C). Azhari et al. [56]           
investigaron el efecto de la adición de nano-Fe2O3 en la matriz refractaria magnesia-cromo; 
encontraron que la disolución de nano-Fe2O3 y la migración iónica mejoraron el proceso 
de sinterización, así como la estructura de enlace directo. Huizhong et al. [57] también 
estudiaron la adición de nano-Fe2O3 en la matriz refractaria magnesia-cromo. Informaron 
que la temperatura de sinterización puede reducirse (~ 150°C) [10]. Chen et al. [58]      
estudiaron refractarios de MgO-CaO con la adición de micro y nano polvos de ZrO2; sus 
resultados mostraron que la densificación fue promovida por la   adición de nano-ZrO2, 
lo que condujo a la formación de CaZrO3, mejorando así la resistencia al choque térmico 
y la resistencia a la corrosión de la escoria. Das [34] estudió el efecto de la micro y     
nano-espinela sobre refractarios de MgO-C sinterizados a 1000°C. Los resultados     
mostraron que la adición de 1 % en peso de nano-espinela obtuvo propiedades superiores 
en comparación con la muestra que contenía 10 % en peso de micro espinela. El efecto de 
la adición de nanopartículas de MgAl2O4 y Cr2O3 sobre las propiedades de los refractarios 
de MgO-CaO fue estudiado por Salman Ghasemi-Kahrizsangi et al. [59, 60]. Las        
nanopartículas de Cr2O3 mejoraron la resistencia a la hidratación debido a la formación de 
fases de alta resistencia a la hidratación como CaCr2O4 y MgCr2O4. La adición de        
nanopartículas de espinela condujo a la mejora apreciable de la resistencia al corte de los 
refractarios, así como al logro de una mayor densidad de matriz. Teniendo en cuenta lo 
anterior, el presente trabajo de investigación es un complemento al trabajo de           
investigación anterior [63], cuyo objetivo es investigar el efecto del contenido de     
nano-Al2O3 (η-Al2O3) sobre las propiedades termo mecánicas y la evolución           
microestructural de un refractario de MgO libre de carbono sinterizado a 1300°C, 1500°C 
y 1600°C. 

 

2. Materiales y métodos 

2.1 Materiales 

 En esta investigación se utilizó magnesia (MgO) de grado industrial con óxido de 
nano alúmina de alta pureza y alto grado (η-Al2O3) en α fase polimórfica. La composición 
química del MgO, con un tamaño medio de partícula <45 μm, se determinó mediante un 
espectrómetro de fluorescencia de rayos X (XRF) de Philips (modelo X Pert) y se especifica 
en la Tabla 1. La Figura 1 muestra los patrones de difracción de rayos X (XRD) de polvos 
verdes de MgO donde los picos principales corresponden a MgO, mientras que los picos 
débiles corresponden a Mg(OH)2 o fase brucita (PDF #84-2163). La formación de Mg(OH)2 
puede atribuirse a la reacción del MgO activo con la humedad en el ambiente. 

 
Tabla 1.  Composición química (% en peso) de magnesia. 

MgO CaO MnO Fe2O3 SiO2 Otros LOI 

90.73 0.871 0.020 0.064 0.630 0.230 7.455 

 
Tabla 2.  Características del óxido de nano alúmina de alto grado (α-alúmina). 

Purity (wt. %) Size (nm) SSA (m2/g) Color 

99.9 50 18 White 
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Figura  1. Patrones de difracción de rayos X (XRD) de MgO como materia prima (polvo verde). 

2.2 Preparación de la muestra 

Como es bien sabido, una de las cuestiones más críticas relacionadas con el uso de   
nanopartículas es su dispersión. Así, para obtener una suspensión dispersa de η-Al2O3, se 
añadió a la acetona Zephrym PD3315, un copolímero acrílico utilizado como vehículo    
dispersante. La suspensión (η-Al2O3, Zephrym y acetona) se agitó durante 1 h en un   
Aquasonic TM 75T para obtener una suspensión estable. La suspensión se vertió en el polvo 
de magnesia y se homogeneizó durante 10 minutos utilizando un mezclador mecánico. Las 
mezclas refractarias se realizaron de acuerdo con las composiciones de lotes dadas en la 
Tabla 3. Luego, las mezclas se prensaron en forma uniaxial por debajo de 100 MPa para dar 
forma a muestras cilíndricas (25.4 mm de diámetro y aproximadamente 25.4 mm de altura). 

Tabla 3.  Códigos de muestras y composiciones de lotes (% en peso) sinterizados a 1300°C, 
1500°C y 1600 °C y muestras utilizadas en el análisis DSC. 

Temperatura 
Código de 

muestra 

% en peso 

MgO Al2O3 

1000°C 
(DSC) 

A0 100 0 
A1 99 1 
A3 97 3 
A5 95 5 

1300°C 
(Temperatura de   

sinterización) 

A013 100 0 
A113 99 1 
A313 97 3 
A513 95 5 

1500°C 
(Temperatura de   

sinterización) 

A015 100 0 
A115 99 1 
A315 97 3 
A515 95 5 

1600°C 
(Temperatura de   

sinterización) 

A016 100 0 
A116 99 1 
A316 97 3 
A516 95 5 
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Las muestras verdes se secaron a 120°C durante 24 h. Después del proceso de secado, 
las muestras se sinterizaron en un horno eléctrico Lindbergh/Blue M (modelo BF51524C) a 
1300°C, 1500°C y 1600°C con una velocidad de calentamiento de 5°C/min y se remojaron 
durante 4 h a la temperatura designada. 

2.3. Métodos 

2.3.1. Análisis microestructural 

La composición de la fase se analizó utilizando un difractómetro de rayos X (XRD; 

Bruker D8 Advance model) con radiación Cu Kα (λ = 1,5406 Å) operada a 40 kV y 30 mA. 

Los escaneos se realizaron en el rango de 2θ de 10 a 90° con un paso de escaneo de 0.05° y 

1.5 s por paso en modo continuo. La densidad aparente (BD) y la porosidad aparente (AP) 

de las muestras sinterizadas se evaluaron mediante el principio de Arquímedes (ASTM-

C20). 

 

2.3.2. Análisis Morfológico 

La microestructura de las muestras refractarias se estudió utilizando un microscopio 

electrónico de barrido (SEM) FEI Nova NanoSEM 200 equipado con un detector de rayos X 

dispersivos de electrones (EDX) (EDAX, modelo Apollo XP 2930). 

 

2.3.3. Propiedades mecánicas 

La resistencia mecánica se determinó mediante el método de resistencia a la trituración 

en frío (CCS). Además, la micro dureza se evaluó mediante la técnica Vickers (HV). 

Especímenes 25. En ambas evaluaciones se utilizaron 4 mm de diámetro y 25.4 mm de altura 

y los valores reportados son el promedio de 15 mediciones para cada composición diseñada. 

 

2.3.4.Análisis térmico 

Las composiciones refractarias (A0, A1, A3 y A5) se sometieron a análisis simultáneos 

de calorimetría diferencial de barrido (DSC)/termogravimétrica (TGA) utilizando un 

instrumento TGA˗DSC modelo Q600 simultáneo para evaluar los eventos térmicos 

relacionados con la adición de η-Al2O3 durante el proceso de sinterización hasta 1000 °C. 

 

3. Resultados y discusión 

La figura 2(a) muestra una imagen TEM correspondiente a los restos deη-Al2O3 en la 
matriz de MgO de la muestra sinterizada A516. Las partículas casi esféricas con un    ta-
maño promedio de 50 nm se pueden observar una encima de la otra. La Figura 2(b) 
muestra los patrones de difracción electrónica del área seleccionada (SAED) de η-Al2O3 
en la muestra A516. Este patrón coincide con el patrón estándar de α-alúmina (α-Al2O3) 
(PDF#88-0826). Los datos SEM-EDX de la figura 2(c) confirman una dispersión      
adecuada de η-Al2O3 en la matriz de MgO en la muestra verde A516, es decir, antes del 
proceso de sinterización. 
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Figura 2.  (a) imagen TEM de una nanopartícula de Al2O3, (b) patrón de difracción de electrones 
de Al2O3, (c) imagen SEM de nanopartículas de α-Al2O3 dispersas en matriz de MgO 
en una muestra verde. 

Las figuras 3(a) y (b) muestran los resultados de la densidad y la porosidad aparentes 
de muestras sinterizadas a 1300°C, 1500°C y 1600°C (según la relación de muestras    
mostrada en la Tabla 3). En la figura 3(a), se puede observar un aumento en la densidad 
aparente en todas las composiciones refractarias a medida que aumenta la temperatura 
de sinterización. Sin embargo, la densidad aparente disminuye a medida que aumenta el 
contenido de η-Al2O3 en todas las composiciones refractarias. Este último efecto fue más 
evidente a una temperatura de sinterización de 1300°C.  Este fenómeno puede atribuirse 
a la formación in situ de espinelas de MgAl2O4 ya que la menor expansión de la espinela 
frente a la magnesia (MgO) conduce a la formación de micro fisuras que afectan a la   
densidad aparente, pero estas micro fisuras actúan como supresores de grietas mejorando 
la resistencia mecánica de los cuerpos refractarios. El valor máximo de la densidad    
aparente fue de 3.31 g/cm3, que correspondió a la muestra A016 sinterizada a 1600°C.  En 
la figura 3(b), se puede observar una disminución de la porosidad aparente a medida que 
aumenta la temperatura de sinterización en todas las composiciones refractarias; sin   
embargo, la porosidad aparente aumentó a medida que aumentaba el contenido de      
η-Al2O3.  

Este fenómeno se explica por la observación de que la formación in situ de espinela 
en la matriz de MgO (generalmente lograda a temperaturas entre 1000 y 1200°C) hace que 
se formen micro fisuras y resulta en un aumento de la porosidad aparente. El valor     
mínimo de porosidad aparente fue del 3% para A116 muestras sinterizadas a 1600°C.  Es 
evidente que tanto la densidad aparente como la porosidad aparente dependen en gran 
medida de la temperatura; A medida que aumenta la temperatura, se produce la difusión 
de especies, lo que aumenta el tamaño de los granos y elimina la porosidad en la muestra 
para dar como resultado muestras densas.  

Las figuras 4 (a) a (c) muestran los resultados de XRD de muestras sinterizadas a 
1300°C, 1500°C y 1600°C (según las muestras que se muestran en la Tabla 3). Como      
referencia, también se trazó magnesia pura. Para todas las composiciones refractarias  
(incluida la composición de referencia) a todas las temperaturas de sinterización,       
podemos observar reflexiones de los planos (111), (200), (220), (311) y (222) que coinciden 
con el patrón estándar para MgO (PDF # 0045-0946). El silicato tricálcico (C3S) y el silicato 
dicálcico (C2S)no se producen desde que se utilizó magnesia de pureza de alto grado; estas 
son fases de unión que generalmente se pueden detectar. 
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Figura 3. a) Variación de la densidad aparente y b) variación de la porosidad aparente de la   
magnesia refractaria en función del contenido de nanopartículas de Al2O3. 

 

 

Figura 4. Diagramas XRD de las muestras que contienen diferentes niveles de nano-Al2O3 a     
diferentes temperaturas: (a) 1300, (b) 1500 y (c) 1600°C.  

Para muestras A113, A115 y A116 (1300°C, 1500°C y 1600°C, respectivamente) y A313, 
A315 (1300°C y 1500°C, respectivamente), podemos observar reflexiones que corresponden 
a la fase MgO (PDF# 0045-0946 ). Sin embargo, en estas condiciones específicas, no fue 
posible detectar η-Al2O3 o cualquier nueva formación de fase. Este fenómeno puede aso-
ciarse a dos hipótesis: la primera está asociada a una restricción del equipo en la que la 
concentración mínima de compuesto detectada por el equipo XRD debe ser superior al 3% 
en peso, ya que las concentraciones inferiores a este valor parecen difíciles de detectar; la 
segunda hipótesis puede asociarse con la temperatura de reacción requerida para formar 
un nuevo compuesto, que podría ser in situ MgAl2O4 espinela junto con el porcentaje de 
adición de η-Al2O3. En el caso de la muestra A316 sinterizada a 1600°C, podemos observar 
reflexiones que corresponden a la fase MgO y las reflexiones de los planos (111), (220), 
(222), (400) y (440) que coinciden con el patrón estándar de MgAl2O4 (PDF#0086-2258 ). 
Como era de esperar, la cantidad de fase de espinela aumentó con temperaturas más altas. 

Para las muestras A513, A515 y A516, podemos observar fuertes reflexiones de los   
planos (111), (200), (220), (311) y (222) que corresponden a la fase MgO (PDF#0045-0946 ). 
Además, hay reflexiones débiles, pero fácilmente detectables en (111), (220), (222), (400) y 
(440) que coinciden con el patrón estándar de MgAl2O4 (PDF # 0086-2258). Comparando 
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las intensidades de los picos para MgO y MgAl2O4, podemos ver que la fase mayor      
corresponde a MgO, y el MgAl2O4 está presente como una segunda fase. 

Las composiciones de fase del silicato están determinadas por la relación de CaO/SiO2 
ya que la relación CaO/SiO2 era de 1,5 en este sistema refractario, por lo que las fases    
esperadas eran silicato dicálcico (Ca2SiO4) y Merwinita (Ca3MgSi2O8) [2]. Sin embargo, 
solo MgO y MgAl2O4 fueron detectados por la evaluación XRD. Estas dos fases fueron 
corroboradas por el análisis SEM y EDX.   

La figura 5 muestra las muestras superficiales (A013, A015 y A016) sinterizadas a (a) 
1300°C, (b) 1500°C y (c) 1600°C de 100 % en peso de MgO, que se utilizaron como        
referencia. La figura 5 (a) muestra una microestructura correspondiente a una segunda 
etapa de sinterización (generación de puntos de contacto entre partículas adyacentes con 
formación de cuello) porque la temperatura utilizada no fue suficiente para obtener una 
microestructura densa. En la muestra sinterizada a 1500°C (A015), se detectó cal libre en la 
matriz de MgO, como se indica en la figura 5(b). La figura 5 (c) mostró una             
microestructura más densa correspondiente a la muestra A016,  con porosidad cerrada, 
mediante análisis puntual EDX, también se detectaron fases CaO (impureza de materia 
prima) y MgO. 

Figura 5. Micrografía SEM en modo de imagen electrónica retro dispersada correspondiente a una 
microestructura típica de magnesia, sinterizada a a)1300°C, b)1500°C y c) 1600°C.  
Donde, M= Magnesia, Ca= CaO, P= Porosidad.  

Por lo general, una microestructura típica de magnesia sinterizada corresponde a  
fases aisladas de silicato que se encuentran en los límites del grano de magnesia y fases 
de calcio que se encuentran en los granos de magnesia, como se encontró en las muestras 
de referencia A015 y A016. Las figuras 6-8 muestran la evolución microestructural de las 
muestras de magnesia con la adición creciente de η-Al2O3 (1, 3 y 5 % en peso) sinterizados 
a 1300°C [Figuras 6(a)–(c)], 1500°C [Figuras 7(a)–(c)] y 1600°C [Figuras 8(a)–(c)]. 

 

Figura 6. Micrografía SEM de la evolución microestructural de muestras de magnesia con adición 
creciente de η-Al2O3 sinterizado a 1300°C. a)1% en peso, b) 3% en peso y c) 5% en peso. 
M= Magnesia, C= micro fisuras, P= poros y MA= MgAl2O4 espinela. 
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Figura 7. Micrografía SEM de la evolución microestructural de muestras de magnesia con adición 
creciente de η-Al2O3 sinterizados a 1500°C. a)1% en peso, b) 3% en peso y c) 5% en peso. 
M= Magnesia, C= micro fisuras, P= poros y MA= MgAl2O4 espinela. 

 

 

Figura 8. Micrografía SEM de la evolución microestructural de muestras de magnesia con adición 
creciente de η-Al2O3 sinterizado a 1600°C. a)1% en peso, b) 3% en peso y c) 5% en peso. 
M= Magnesia, P= poros y MA= MgAl2O4 espinela. 

La figura 6(a) muestra la microestructura correspondiente a la muestra con un 1% en 
peso de adición de η-Al2O3, donde se observaron poros casi esferoidales, pequeños y   
homogéneos, así como una fase gris claro correspondiente a la magnesia. A medida que 
aumenta la adición de η-Al2O3, se generan micro fisuras, como se muestra en las Figuras 
6 (b) y (c). Es bien sabido que la formación de espinela de MgAl2O4 se acompaña de una 
expansión de volumen del 5-7%, lo que contribuye a la generación de microgrietas.   
Además, la gran diferencia en el coeficiente de expansión térmica entre MgO (13.6 x 10-6 
°C–1 desde 25°C a 1000°C) y MgAl2O4 espinela  (8.4 x 10-6 °C–1 desde 25°C a 1000°C) genera 
tensiones de tracción de aro muy grandes alrededor de las partículas de espinela, que 
producen micro fisuras extensas. Estas redes de micro fisuras desarrolladas alrededor de 
partículas de espinela también pueden ser barreras para la propagación posterior de   
grietas en servicio o permitir el alivio de la tensión durante el calentamiento. Por lo tanto, 
la propagación de grietas es un proceso de consumo de energía mucho mayor que la    
iniciación de grietas en la matriz de magnesia-espinela. En la Figura 6(c), la formación de 
la fase MgAl2O4 de la espinela fue corroborada por el análisis EDX. Aquí, se puede      
observar que la formación inicial de espinela ocurrió alrededor de la periferia de las   
partículas de alúmina y procedió hacia el centro de partículas. 

En las figuras 7(a) y (b), se puede observar la fase de MgO con límites de grano bien 
definidos (partículas de color gris oscuro). Además, se puede observar una reducción de 
la porosidad en comparación con las muestras refractarias sinterizadas a 1300°C; Esto  
significa que las temperaturas de sinterización más altas aumentan la velocidad de 
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difusión, lo que redujo la porosidad y creó un proceso de densificación efectivo. En la 
figura 7(c), se observa claramente la fase de espinela MgAl2O4 (partículas de color gris 
claro). 

En las figuras 8 (a) y (b), la formación de espinela se observa cerca del límite del grano 
y los puntos triples, ya que estos lugares específicos pueden actuar como fuentes de    
núcleos. A mayor aumento, se puede ver una espinela periférica fuertemente unida y un 
núcleo hueco, como se indica en la Figura 8 (c). Se afirma que esta característica         
microestructural proporciona una mejor tenacidad a la fractura [64]. 

El mecanismo de densificación de la matriz se promovió evidentemente a la      
temperatura de 1500°C y 1600°C.  El uso del polvo de η-Al2O3 jugó un papel importante 
en el control preciso de la formación de espinela in situ y en la generación efectiva del 
desarrollo de redes de micro fisuras alrededor de las partículas de espinela. El análisis 
microestructural muestra una fuerte correlación con las propiedades físicas estudiadas 
previamente. 

La Figura 9 muestra los resultados de la resistencia de trituración en frío para      
diferentes contenidos deη-Al2O3. Se encontró que, a 1300° C, el CCS se mantuvo casi sin 
cambios con el aumento de η-Al2O3. Sin embargo, después de la sinterización a 1500°C, 
hubo una mejora significativa en la resistencia mecánica; el valor máximo registrado fue 
de 156 MPa y correspondió al 5% en peso η-Al2O3 de adición (A515). Esta resistencia     
reportada representa una mejora de alrededor del 245%, considerando que la resistencia 
registrada para A015 a 1500°C (muestra de referencia) fue de 64 MPa. A 1600 °C, cuando 
el contenido de η-Al2O3 aumentó de 1 a 5% en peso, la CCS disminuyó. Este           
comportamiento puede atribuirse a la formación de MgAl2O4, que resultó en la formación 
de redes de micro fisuras alrededor de esta fase, debido a la gran diferencia en los       
coeficientes de expansión térmica entre MgO y MgAl2O4. Estas micro fisuras son        
beneficiosas (hasta cierto límite) para las propiedades mecánicas, ayudando a disipar la 
energía almacenada en la carga de compresión, como se muestra en las muestras probadas 
a 1500°C. Sin embargo, cuando la temperatura de sinterización aumentó a 1600°C, el    
tamaño y el número de micro fisuras también aumentaron, lo que tuvo un efecto       
perjudicial al reducir la resistencia general y la rigidez de las muestras refractarias. 

 

Figure 9. Resistencia a la trituración en frío a diferentes contenidos de nanopartículas de Al2O3. 

Por otro lado, la dureza ayuda a caracterizar la resistencia a la deformación,      
densificación y fractura [65]. La dureza de la cerámica depende de su composición     
química y de las siguientes características de microestructura: porosidad, tamaño de 
grano y fases límite de grano. La Figura 10 muestra la relación entre la micro dureza y el 
contenido de η-Al2O3 a 1300°C, 1500°C y 1600°C, respectivamente. El análisis de los 
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resultados muestra claramente que un aumento en la temperatura de sinterización    
condujo a un aumento de la dureza. Estos resultados están bien correlacionados con la 
microestructura de la muestra; principalmente debido a la densificación, ya que la matriz 
más densa es la muestra más dura. A 1300°C, se puede observar una reducción en la micro 
dureza cuando se agregó η-Al2O3. Este fenómeno puede estar relacionado con la       
porosidad originada durante la formación de la espinela. A 1500°C, los especímenes    
alcanzaron valores de HV casi tres veces mayores que los especímenes sinterizados a 1300 
°C.  

Según esta observación, cuanto mayor es la temperatura de sinterización, mayores 
son los valores de dureza alcanzados. Sin embargo, a 1500°C, se puede observar una    
reducción en la dureza HV cuando se agregó η-Al2O3. Esta tendencia es similar a la      
registrada en los ejemplares sinterizados a 1300°C.  Este fenómeno también se atribuye a 
la formación de espinelas. El valor máximo de dureza fue de 430 HV correspondiente a la 
muestra A0 16 sinterizada a 1600°C; a esta temperatura de sinterización, se observó una 
fuerte disminución de la dureza HV después de que se añadiera η-Al2O3 seguido de un 
cambio insignificante en la dureza HV a medida que aumentaba el η-Al2O3. 

 

Figura 10.  Variación de la micro dureza con adiciones de nanopartículas de α-alúmina. 

Las figuras 11(a) a (d) muestran los termo gramas DSC-TGA de muestras refractarias 
A0, A1, A3 y A5, respectivamente. Se identifican varios eventos térmicos en el análisis de 
hasta 1000 °C, que involucraron la evaporación deH2O, descomposición de brucita y     
formación de espinelas. 

 
En todos los termo gramas, un evento térmico identificado como pico A se presenta 

a aproximadamente 100°C, que está relacionado con la evaporación de H2O. La pérdida 
de peso intensa (~ 17% en peso ocurrió en todas las muestras probadas entre 300 y 425°C 
(una etiqueta de evento térmico como pico B), que se asocia con la deshidratación del 
MgO; es decir, la descomposición brucita. MgO aparentemente absorbió algo de humedad 
ambiental debido a su naturaleza higroscópica. Un pequeño pico exotérmico a 550°C [66] 
que no aparece en el termo grama de referencia (A0) se asigna a la nucleación y formación 
de espinela por la reacción entre alúmina y magnesia (pico C). Según la literatura, algunos 
autores afirmaron una formación de espinela a una temperatura inferior (alrededor de 
550°C) que la presentada en esta investigación [62, 67-70] 
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Figura 11. Resultados DSC-TG de las muestras: (a) MgO, (b) 1% en peso de Al2O3, c) 3% en peso de 
Al2O3, y d) 5% en peso de Al2O3. 

 

4. Conclusiones 

La densificación de la matriz de magnesia se promovió evidentemente a         
temperaturas de 1500°C y 1600°C.  El uso de polvo de η-Al2O3 desempeñó un papel   
importante para controlar con precisión la formación de espinela in situ y para desarrollar 
eficazmente redes de micro fisuras alrededor de las partículas de espinela.  

El valor máximo de CAC registrado fue de 156 MPa, lo que correspondió a la adición 
del 5% en peso η-Al2O3 a 1500°C.  La mejora fue casi 2,5 veces superior a la resistencia 
registrada para A015 a 1500 °C (muestra de referencia) que fue de 64 MPa. La formación 
de MgAl2O4 dio lugar a la formación de redes de micro fisuras alrededor de esta fase   
debido a la gran diferencia en el coeficiente de expansión térmica entre MgO y MgAl2O4. 
Estas micro fisuras son beneficiosas (hasta cierto límite) para las propiedades mecánicas, 
ayudando a disipar la energía almacenada en cargas de compresión, como se muestra en 
las muestras probadas a 1500°C.  Sin embargo, cuando la temperatura de sinterización 
aumentó a 1600°C, el tamaño y el número de micro fisuras también aumentaron, lo que 
tuvo un efecto perjudicial, reduciendo la resistencia general y la rigidez de las muestras 
refractarias. 
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Se demostró claramente que el aumento de la temperatura de sinterización condujo 
al aumento de la dureza, porque las temperaturas de sinterización más altas favorecieron 
la creación de enlaces más fuertes entre los granos de MgO. 

Se encontró un pequeño pico exotérmico a 550°C, y se correlacionó con la nucleación 
y formación de una espinela, gracias a la reacción entre η-Al2O3 y magnesia. 
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7. Conclusiones 

A continuación, se presentan las conclusiones relacionadas con las dos líneas descritas en el 

presente trabajo: 

1. Línea de síntesis de materiales cerámicos.  

2. Línea de sinterización de materiales compuestos de matriz cerámica.  

Conclusiones de línea de síntesis de materiales cerámicos. 

En este caso, lo que se buscaba era el empleo de la energía solar concentrada para la síntesis 

de dos materiales cerámicos de uso relativamente común, como son la zirconia y la espinela 

de aluminato de magnesio. En ambos casos se puede concluir que se logró la formación de 

los compuestos ZrO2 y MgAl2O4 empleando energía solar. Así, se puede concluir que cuando 

se encuentra adecuadamente concentrada la energía solar permite suministrar la energía 

térmica suficiente para lograr la síntesis de materiales cerámicos, pudiendo contribuir de 

modo decisivo a reducir las emisiones de gases de efecto invernadero. 

A continuación, se exponen las conclusiones derivadas de los artículos de esta línea: 

+ Obtención de ZrO2 por descomposición térmica de arena de silicato de zirconio (Solar 

dissociation of zirconium silicate sand: A clean alternative to obtain zirconium dioxide): 

- Se obtiene por primera vez ZrO2 por descomposición térmica del silicato de zirconio 

empleando energía solar, empleando un proceso que combina la pirometalurgia y la 

hidrometalurgia. 

- La descomposición del ZrSiO4 empleando energía solar se logra en todas las rutas 

estudiadas: 100 % ZrSiO4, 90 % en peso de ZrSiO4 + 10 % en peso de Na2CO3, y 
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ZrSiO4 + 10, 25 o 50 % en peso de CaO, aunque solamente en la primera se logra 

ZrO2 en una forma fácilmente separable por vía hidrometalúrgica. 

- La mejor ruta para la obtención del ZrO2 puro es el tratamiento en reactor presurizado 

en medio acuoso con NaOH durante 6 horas a 200 ºC sobre muestras obtenidas por 

aplicación directa de la energía solar sobre 100% de arena de silicato de zirconio.  

- Se obtiene tras el tratamiento hidrometalúrgico ZrO2 insoluble y silicato soluble de 

sodio que, tras filtrado, permite lograr una zirconia monoclínica de pureza superior al 

95%. 

Se puede concluir que se obtiene ZrO2 con una pureza superior al 95% por descomposición 

térmica empleando energía solar concentrada y posterior tratamiento hidrometalúrgico con 

sosa partiendo únicamente de arena de silicato de zirconio sin aditivos. 

+ Obtención de MgAl2O4 a partir de residuos de la industria del aluminio empleando energía 

solar concentrada (Solar Assisted Production of MgAl2O4 from Bayer Process Electrofilter 

Fines as Source of Al2O3): 

- Se logra por primera vez la síntesis de MgAl2O4 a partir de finos de electrofiltro 

generados en la industria del aluminio empleando energía solar concentrada. 

- Se obtiene una fase cristalina de MgAl2O4 independientemente de los finos de 

electrofiltro del proceso Bayer empleados. 

- Se logra la síntesis de la espinela en tiempos muy cortos (<5 minutos) de aplicación 

del haz de energía solar concentrada. 
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- Las reducciones en emisiones de dióxido de carbono podrían exceder las 12000 

toneladas al año para plantas de un tamaño de 25000 toneladas de MgAl2O4 

producidas al año. 

Conclusiones de línea de sinterización de materiales compuestos de matriz cerámica. 

Se propuso el estudio de sinterización en horno convencional de cerámicas refractarias 

agregando diferentes óxidos metálicos como segunda fase, para mejorar propiedades físicas, 

químicas, mecánicas, morfológicas y microestructurales de los composites cerámicos. 

- La incorporación de nanopartículas de óxidos metálicos ZrO2, TiO2, SiO2, Al2O3, 

Fe2O3 y Fe2Al2O4 en diferentes contenidos a un cerámico de matriz MgO produce 

una mejora en la densificación del material compuesto obtenido. Igualmente, se 

produce una mejora de las propiedades mecánicas, que, en el caso de la resistencia a 

la compresión en frío, para el composite MgO-5% en peso de ZrO2 permite 

prácticamente triplicar la del MgO sinterizado en las mismas condiciones (prensado 

uniaxial + prensado isostático (ambos en frío y 100 MPa) y sinterización a 1650 ºC 

durante 4 horas). 

- Precisamente en los composites MgO-ZrO2, el de un 5% en peso de segunda fase 

prensado en uniaxial y en isostático (ambos en frío y 100 MPa) para obtener el 

compacto en verde y sinterizado a 1650 ºC durante 4 horas permite obtener los 

menores valores de porosidad (14.485%), los mayores valores de densidad (3.0599 

g/cm3) y un valor de resistencia a la compresión en frío un 80.87% mayor que la del 

MgO sin aditivos. 

- En el caso de los composites de MgO-TiO2 se pueden obtener estos nanocomposites 

por diferentes rutas, ya sea partiendo del MgO directamente o empleando Mg(OH)2 
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como precursor del MgO. La adición de las nanopartículas de TiO2 sobre el Mg(OH)2 

y la posterior calcinación a 960 ºC durante 2 horas, permite que, tras la obtención del 

compacto en verde (prensado uniaxial a 150 MPa) y sinterización (1600 ºC durante 4 

horas), se obtenga un material compuesto con una mayor densidad para todas las 

composiciones estudiadas (1, 3 y 5% en peso), que se cuantifica en el rango 2.5-3% 

con relación a la adición de las nanopartículas de TiO2 sobre el MgO directamente. 

Por otra parte, la mejora en la ruta novedosa en términos de resistencia a la 

compresión en frío se sitúa en el rango 16-23%. Los mejores resultados se obtienen 

en la muestra con un 5% en peso de nanopartículas de TiO2 donde la resistencia la 

compresión en frío llega a 236 MPa. 

- En el caso de los composites MgO- η-Al2O3 se logra una mejora de casi 2.5 veces de 

la resistencia a la compresión en frío en la muestra con un 5% de nanopartículas con 

relación a la muestra de referencia cuando la sinterización se lleva a cabo a 1500 ºC 

sin nanopartículas. Un incremento de la temperatura de sinterización (1600 ºC) no se 

tradujo en una mejora en términos de la resistencia a la compresión en frío.  

- La incorporación de nanopartículas de Fe2O3 y SiO2 contribuyó a la formación de 

magnesio ferrita y silicatos de calcio y magnesio que alteraron la sinterización de la 

muestra, en muestras compactadas uniaxialmente en frío a 100 MPa y sinterizadas 

durante 4 horas a 1600 ºC. En el caso de las nanopartículas de SiO2 resultó ser 

negativo para la muestra sinterizada debido a la formación de porosidad abierta. Por 

el contrario, en el caso de emplear un 5% en peso de nanopartículas de Fe2O3, se logró 

una mejora en la densidad y una baja porosidad (1.8%). 

- La incorporación de nanopartículas de hercinita (Fe2Al2O4) en refractarios de 

magnesia condujo a una mejora de la dureza del composite, especialmente con un 
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20% en peso de esta segunda fase. Asimismo, se apreció una mejora en la 

densificación del composite. 

Se propuso estudiar el empleo de novedosas tecnologías de sinterización (utilizando 

sinterización por spark plasma sintering y láser de CO2) para procesamiento de polvos en la 

obtención de cuerpos densos de un cerámico común, como es la Al2O3, con una segunda fase 

de molibdeno añadida para mejorar las propiedades mecánicas derivadas de una inhibición 

en el crecimiento del tamaño de grano del constituyente matriz. 

Sinterización de composites de alúmina y molibdeno empleando láser de CO2 (Selective laser 

sintering of alumina-molybdenum nanocomposites): 

- Se obtuvieron por primera vez compuestos de alúmina y molibdeno empleando la 

tecnología de sinterización de láser de CO2 para obtener cuerpos densos, variando el 

contenido en molibdeno (1, 2.5, 5, 10 y 20 % en peso).  

- Incrementar el contenido en molibdeno conducía a menor porosidad en el composite, 

aunque los mejores resultados se obtuvieron con un 10% en peso de molibdeno. 

Igualmente, es para este material para el que se observan los menores tamaños de 

grano de Al2O3 motivados por el efecto pinning que produce este metal.  

- Contenidos superiores al 10% en peso de molibdeno conducen a la formación 

significativa de óxido de molibdeno (VI) que aparece en la muestra, aunque también 

se pierde por volatilización.  

Síntesis por ruta coloidal y sinterización de composites de alúmina y molibdeno por Spark 

Plasma Sintering (Alumina/molybdenum nanocomposites obtained by colloidal synthesis and 

spark plasma sintering): 
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- Se obtuvieron por primera vez nanocomposites de alúmina y molibdeno densos 

mediante la ruta coloidal, empleando cloruro de molibdeno como precursor del 

molibdeno, y sinterización por spark plasma sintering en tiempos muy cortos (3 

minutos a la temperatura de sinterización de 1400 ºC).  

- La dureza y la tenacidad se incrementan al menos un 25% con relación a la muestra 

de alúmina sin nanopartículas. En este sentido, el composite con un 1% en peso de 

molibdeno presenta una dureza un 28% superior, mientras que la tenacidad es un 50% 

mayor para el composite con un 5% en peso de molibdeno. Por el contrario, la 

resistencia a la flexión en tres puntos es al menos un 18% inferior al emplear 

molibdeno. 

- Las nanopartículas de molibdeno inhiben el crecimiento del tamaño de grano de la 

alúmina. Así, el grano de Al2O3 en el composite es <1.6 μm, mientras que en la 

alúmina monolítica > 70% de los granos de alúmina tiene un tamaño de grano >2 μm. 

- El empleo del SPS y la ruta coloidal permiten un control efectivo del crecimiento del 

tamaño de grano que se traduce a una mejora de alguna de las propiedades mecánicas. 
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8. Conclusions 

We are going to present the conclusions related to the two lines described in this research: 

1. Line of synthesis of ceramic materials.  

2. Line of sintering of ceramic matrix composites.  

Conclusions of the line of synthesis of ceramic materials. 

In this case, we proposed the utilization of concentrated solar energy to synthesize two 

ceramic materials of common use, the zirconia and the magnesium aluminate spinel. In both 

cases, it is possible to conclude that the formation of the compounds ZrO2 and MgAl2O4 was 

achieved with the competition of solar energy. Therefore, it is possible to conclude that when 

solar energy is adequately concentrated allows sufficient thermal energy to attain the 

synthesis of ceramic materials, contributing decisively to reduce the emissions of greenhouse 

gases. 

Now, we present the conclusions deduced from the articles presented in this line: 

+ Obtaining of ZrO2 by thermal decomposition of the zirconium silicate sand (Solar 

dissociation of zirconium silicate sand: A clean alternative to obtain zirconium dioxide): 

- We obtain for the first time ZrO2 by thermal decomposition of the zirconium silicate 

sand using solar energy, employing a process that combines the pyrometallurgy and 

the hydrometallurgy.  

- The decomposition of the ZrSiO4 using solar energy is achieved in all the studied 

routes: 100 wt. % ZrSiO4, 90 wt. % ZrSiO4 + 10 wt. % Na2CO3, and ZrSiO4 + 10, 25 

or 50 wt. % CaO, although only the first route provided ZrO2 in a form that allows 

separating it in an easy manner using the hydrometallurgical route.  
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- The best route for obtaining pure ZrO2 is the treatment in a pressurized reactor using 

an aqueous medium with NaOH for 6 hours at 200 ºC on samples obtained by direct 

application of the solar energy over 100% zirconium silicate sand samples. 

- We obtain after the hydrometallurgical treatment: insoluble ZrO2 and soluble sodium 

silicate that, after filtering allows obtaining a monoclinic zirconia with a purity above 

the 95%. 

It is possible to conclude that ZrO2 is obtained with a purity above 95% by thermal 

decomposition using concentrated solar energy and posterior hydrometallurgical treatment 

with caustic soda starting from only zirconium silicate sand (without additives).  

+ Obtaining of MgAl2O4 using residues of the aluminium industry using concentrated solar 

energy (Solar Assisted Production of MgAl2O4 from Bayer Process Electrofilter Fines as 

Source of Al2O3): 

- It is achieved for the first time the synthesis of MgAl2O4 using electrofilter fines 

generated in the aluminium industry using concentrated solar energy. 

- A crystalline MgAl2O4 is obtained independently on the electrofilter fines generated 

in the Bayer process that was used in the process. 

- The synthesis of the spinel is achieved in very short times (<5 minutes) of application 

of the beam of concentrated solar energy. 

- The reductions in the emissions of carbon dioxide might exceed 12000 tons per year 

for factories with a size of 25000 tons of MgAl2O4 produced per year. 
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Conclusions of the line of sintering of ceramic matrix composites. 

We proposed the study of the sintering in a conventional furnace of refractory ceramics 

adding different metallic oxides as the second phase to improve the physical, chemical, 

mechanical, morphological, and microstructural properties of the ceramic composites. 

- The incorporation of nanoparticles of metallic oxides ZrO2, TiO2, SiO2, Al2O3, Fe2O3, 

and Fe2Al2O4 in different contents to a ceramic of MgO matrix produces an 

improvement in the densification of the obtained composite. Moreover, an 

improvement in the mechanical properties is produced which, in the case of the cold 

crushing strength, for the composite MgO-5 wt. % of ZrO2 allows practically to 

triplicate that of the MgO sintered in the same conditions (uniaxial pressing + isostatic 

pressing (both in cold and 100 MPa) and sintering at 1650 ºC for 4 hours). 

- It is precisely in the composites of MgO-ZrO2, that with 5 wt. % of the second phase 

and uniaxially and isostatically pressed (both in cold and 100 MPa) to obtain the green 

compact and sintered at 1650 ºC for 4 hours allows obtaining the lowest values of 

porosity (14.485%), the greatest values of density (3.0599 g/cm3) and a value of cold 

crushing strength an 80.87% bigger than that of the MgO without additives. 

- In the case of the MgO-TiO2 composites, it is possible to obtain them by different 

routes, either starting directly from the MgO or using Mg(OH)2 as the precursor of 

the MgO. The addition of TiO2 nanoparticles to the Mg(OH)2 and, the subsequent 

calcination at 960 ºC for 2 hours, allows that, after the obtaining of the green compact 

(uniaxial pressing at 150 MPa) and sintering (1600 ºC for 4 hours), obtaining a 

composite with a greater density for all the studied compositions (1, 3 and 5 wt. %), 

which is quantified in the range 2.5-3% with relation to the addition of TiO2 
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nanoparticles directly to the MgO. On the other hand, the improvement achieved in 

the novel route in terms of cold crushing strength is in the range of 16-23%. The best 

results are obtained in the sample with 5 wt. % of TiO2 nanoparticles, where the cold 

crushing strength reaches 236 MPa. 

- In the case of the MgO- η-Al2O3 composites, an improvement of almost 2.5 times 

was achieved in the cold crushing strength in the sample with 5% of nanoparticles in 

relation to the reference sample when the sintering was conducted at 1500 ºC without 

nanoparticles. An increase in the sintering temperature (1600 ºC) was not translated 

into an improvement in terms of cold crushing strength.  

- The incorporation of Fe2O3 and SiO2 nanoparticles contributed to the formation of 

magnesium ferrite and silicates of calcium and magnesium that altered the sintering 

of the samples, in those uniaxially cold pressed at 100 MPa and sintered for 4 hours 

at 1600 ºC. In the case of SiO2 nanoparticles, its presence was negative for the sample 

due to the formation of open porosity. On the contrary, in the case of using a 5 wt. % 

of Fe2O3 nanoparticles, an improvement of the density was achieved, and a low 

porosity was attained (1.8%). 

- The incorporation of hercynite nanoparticles (Fe2Al2O4) into refractories of magnesia 

led to an improvement in the hardness of the composite, specifically with a 20 wt. % 

of molybdenum. Additionally, an increase in the relative density of the composite 

was achieved. 

We proposed to study the utilization of novel technologies of sintering (spark plasma 

sintering and CO2 laser) to process powders in the obtaining of dense bodies of a common 

ceramic, as it is the Al2O3, with a second phase of molybdenum added to improve the 
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mechanical properties resulted from the inhibition of the grain growth of the matrix 

constituent. 

Sintering of alumina and molybdenum composites using CO2 laser (Selective laser sintering 

of alumina-molybdenum nanocomposites): 

- We obtained for the first-time composites of alumina and molybdenum using the 

sintering technology with CO2 laser to obtain dense bodies, varying the molybdenum 

content (1, 2.5, 5, 10, and 20 wt. % Mo).  

- Increasing the molybdenum content led to less porosity in the composite, although 

the best results were obtained with a 10 wt. % of molybdenum. Additionally, for this 

material, the smallest grain sizes of Al2O3 are observed, which are produced by the 

pinning effect produced by this metal.  

- Molybdenum contents above 10 wt. % lead to the formation of significant quantities 

of molybdenum (VI) oxide that appears in the sample, although it is also lost by 

volatilization.  

Synthesis of alumina-molybdenum composites by colloidal processing route and sintering of 

the composites by Spark Plasma Sintering (Alumina/molybdenum nanocomposites obtained 

by colloidal synthesis and spark plasma sintering): 

- We obtained for the first time dense nanocomposites of alumina and molybdenum by 

the colloidal processing route, using molybdenum chloride as the precursor of the 

molybdenum, and sintering using spark plasma sintering in very short times (3 

minutes at a sintering temperature of 1400 ºC).  
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- The hardness and toughness increase by at least 25% concerning the alumina without 

nanoparticles. This way, the composite with a 1 wt. % of molybdenum has a hardness 

of 28% greater, while the toughness is 50% greater for the composite with a 5 wt. % 

of molybdenum. On the contrary, the flexural strength in the three-point bending test 

is at least 18% lower than in the case of using molybdenum. 

- The nanoparticles of molybdenum inhibit the grain growth of the alumina. Therefore, 

the grain of Al2O3 in the composite is <1.6 μm, while in the monolithic alumina, more 

than 70% of the alumina grains have a size >2 μm. 

- The utilization of the SPS and the colloidal processing route allows effective control 

of the grain size growth that is translated into improving the mechanical properties. 
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