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SIMULACION DE LA FLUENCIA EN CALIENTE DE ACERO MEDIANTE EL USO DE 
ECUACIONES CONSTITUTIVAS. 

 

Modelling the hot flow of steels by constitutive equations 

RESUMEN 
 
Durante siglos el conformado en caliente se ha utilizado para proporcionar a los 
metales la forma deseada. Hoy en día la deformación en caliente no sólo genera 
la geometría deseada sino las características mecánicas requeridas. Así la 
obtención de una ecuación constitutiva para la fluencia en caliente de un acero 
en particular, es una tarea ineludible para efectuar simulaciones por ordenador de 
procesos industriales. La complicación de la modelización de la fluencia a alta 
temperatura proviene de la simultaneidad de dos fenómenos contrapuestos 
durante la deformación, a saber, endurecimiento por deformación y 
ablandamiento por recuperación de la estructura. Este último a su vez puede 
constar de restauración y recristalización dinámicas.En este trabajo se revisan y 
plantean las ecuaciones constitutivas que describen las curvas de fluencia bajo 
condiciones de deformación en caliente, y se presenta una aplicación de las 
mismas a aceros al carbono y  microaleados. 
 
PALABRAS CLAVES: Deformación plástica severa, grano ultra fino, grano 
nanocristalino, ECAP, HPT, MM. 
 
ABSTRACT 
 
The goal of this article is to provide a general overview about Severe Plastic 
Deformation processes SPD, one of the most important techniques available to 
obtain industrial amounts of materials with grain size lower than 1µm, called 
ultrafine UFG. A description of the more important SPD techniques is made, 
based on fundamental principles, advantages and limitations of each one of 
them. These techniques are presented considering the remarkable increase of 
physics and mechanicals properties in comparison with conventional metallic 
materials. Some potential applications of UFG metallic materials are included. 
 
KEYWORDS: Severe Plastic Deformation, Ultra-fine grain, Nanocrystalline 
grain, ECAP, HPT, MM. 
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1. INTRODUCCIÓN. 
 
Los procesos involucrados en la deformación de 
materiales metálicos son el resultado de dos fenómenos 
competitivos (1,2), un balance entre mecanismos de 
aumento de resistencia (endurecimiento por deformación) 
y de ablandamiento (restauración y recristalización 
dinámicas). Por eso la curva de fluencia alcanza un 
estado de saturación cuando ambos mecanismos se 
compensan (ver figura 1). Si ocurre la recristalizacion 
dinámica, una vez alcanzado un máximo en la curva de 
fluencia se produce un ablandamiento adicional. 
 
La modelización de las curvas de fluencia puede 
efectuarse por etapas. Hasta el valor máximo de tensión, 
definido por su deformación asociada εp, se puede 
suponer que sólo operan el endurecimiento por 
deformación y la restauración dinámica, pudiendo 
utilizarse, para este caso, modelos de base física. En 

cambio, el empleo de modelos teóricos para la 
recristalización dinámica es todavía una tarea en 
discusión. Este inconveniente se puede solventar 
suponiendo que las fracciones de volumen recristalizadas 
son proporcionales al ablandamiento de la curva σ-ε, y 
estudiando entonces la cinética de la recristalización 
dinámica. 
 
2. CARACTERIZACIÓN DEL INICIO DE LA 
RECRISTALIZACIÓN DINÁMICA. 
  
En primer lugar hay que determinar una ecuación cinética 
para la deformación crítica de recristalización εp. Ello es 
imprescindible para saber a partir de que valor de 
deformación ε y en que condiciones de temperatura T y 
velocidad de deformación ε& es necesario considerar la 
recristalización dinámica. Experimentalmente (3) se 
verifica que:  
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εε
εε mn

op ZdK ⋅⋅=   [1] 
donde do es el tamaño de grano inicial, Z el parámetro de 
Zener-Hollomon y K1, nε y mε  son constantes del 
material que pueden depender de la composición 
química. 
En la tabla I se muestran las constantes de la ec. [1] 
según varios autores (4-13) y para diferentes aceros, 
apreciándose cierta discrepancia entre los diversos 
investigadores. Esto puede deberse a varios motivos: i) 
energías de activación aparente Q diferentes, ii) 
exponente de tamaño de grano arbitrariamente fijado en 
0.5, iii) el método de ensayo empleado (torsión o 
compresión producen diferencias en la determinación de 
εp (14), y iv) diferente dependencia con la composición 
química de las constantes (un elemento microaleante 
modifica su caracter como retardador del inicio de la 
recristalización dinámica si está disuelto o precipitado).  
No es usual encontrar en bibliografía estudios sobre la 
dependencia de las anteriores constantes con la 
composición química. Una notable excepción es el 
estudio de Medina y col. (12) en el que se determina la 
citada dependencia por familias de aceros. En ese 
estudio, donde los elementos microaleantes están en 
disolución, se aprecia que, en el rango de composiciones 
estudiado (bajo carbono), el C, Mn y Si no tienen una 
influencia significativa sobre εp mientras que el orden de 
influencia de los microaleantes es V, Ti, Mo y Nb, en 
consonancia con resultados parciales de otros autores 
(15-20) 

 
Figura 1. Diagrama esquematico de la curva de fluencia 

en caliente de la austenita 
 

Acero Ref Kε (104) nε mε Q kJ/mol
C-Mn-Al 4 5.5 0.5 0.15 270 

290 
C-Mn 5 7 0.3 0.17 312 

C 6 4.9 0.5 0.15 312 
C 6 3.7 0.44 0.19 312 

C-Mn-V 7 - - 0.11 - 
C-Mn-Nb 7 - - 0.23 - 

C-Mn 8 5.4 0.5 0.16 310 

C-Mn-Ti 9 1.25 0.75 0.18 315 
C-Mn 10 4.2 

8 
0.5 0.14 

0.17 
300 
411 

C-Mn 11 27 0.20 0.15 - 
C-Mn-Si 12 90 

120 
0.19 0.15 

0.22 
272 
322 

C-Mn-Si 13 70 0.15 0.14 270 
Tabla I. Recopilación de constantes en la ec. (1) 
reportadas en bibliografía. 
 
Notas 
Los aceros son de bajo C excepto los de las refs. 4, 11 y 
13 que son de medio C, y el de la ref. 10 que es de alto C 
y aleado con Ni. La ref. 8 es para aceros resulfurados. En 
la ref. 12 se incluye un término adicional al parámetro de 
Zener-Hollomon que a su vez depende de la composición 
química y de la energía de activación. En las refs 12 y 13 
los aceros son multimicroaleados. 
 
3. FORMALISMO MECÁNICO DE LA CURVA DE 
FLUENCIA HASTA LA TENSIÓN MÁXIMA. 
 
Durante la deformación en caliente se acepta que la 
densidad de dislocaciones móviles ρ evoluciona con la 
deformación del siguiente modo (1,21-25): 

∂
∂

∂
∂

∂
∂

ρ
ε

ρ
ε

ρ
ε

= | - |almacenadas restauradas   [2] 

El primer término es el responsable del endurecimiento 
por deformación, mientras que el segundo lo es de los 
procesos de recuperación o reordenamiento de las 
dislocaciones previamente almacenadas. Asimismo está 
bien establecido que la tensión σ debida al deslizamiento 
de las dislocaciones está relacionada con ρ según:  

σ α µ ρ =    b ′   [3] 

donde b es el vector de Burgers, α′ es una constante de 
proporcionalidad y µ es el módulo de cizalladura. La 
combinación de las ecs. [2] y [3] con la ley de velocidad 
de endurecimiento ( )| = T,εεσθ &∂∂  permite predecir la 

evolución de ρ con ε, y por lo tanto de σ, esto es, el 
comportamiento a fluencia. 
La resolución de las ecuaciones anteriores pasa por 
determinar la evolución de θ con σ. Se han propuesto 
diversos modelos en bibliografía (21-25), pero es el 
modelo de Estrin y Mecking (23) y Bergström (24,25) el 
que proporciona resultados más satisfactorios. Estrin y 
Mecking afirman que el camino libre medio de las 
dislocaciones es una constante geométricamente 
impuesta, y por lo tanto la velocidad de almacenamiento 
de dislocaciones, proporcional al citado camino, es 
también constante. Además suponen que la restauración 
dinámica sigue una cinética de primer orden (lineal). 
Estas hipótesis transforman la ec. [2] en la siguiente 
expresión: 

( ) ρερ Ω∂∂ -U=   [4] 
La integración de la ec. [4] es relativamente sencilla si se 

σ
m

Comportamiento
de picos múltiples

Comportamiento
de pico simple

ε
c

σ
c

σ
ss

ε
p

σ
p

σ
ssε

c

σ
c

ε
p

σ
p

Te
ns

ió
n 

  σ

Deformación ε



Scientia et Technica Año XIV, No 39, Septiembre de 2008. Universidad Tecnológica de Pereira.  

 
 

184

acepta que U y Ω  son independientes de ε. Con esta 
presunción y tomando como condición inicial ρ=ρ0 para 
ε=0 resulta:  

( ) )e-(1U+e= --
0

εερρ ΩΩ Ω   [5] 
Introduciendo la ec. (3) en la anterior expresión se 
obtiene la ecuación de modelización:  

( )( )( )[ ]e-1Ub+e= --2
o

0.5εε µασσ ΩΩ Ω′   [6]   
o bien: 

( )[ ]σ σ σ σ= + - e
0.5

m
2

0
2

m
2 -Ωε    [7] 

donde:   

ρµασ 00 b= ′     [8] 
 y  

Ω′ Ub=m µασ     [9] 
siendo σm la tensión de saturación de la curva de fluencia 
en ausencia de recristalización dinámica. En el caso de 
aparición de recristalización dinámica puede suponerse 
en primera aproximación que σp=σm. Para que las ecs. 
[6] o [7] sean verdaderas ecuaciones constitutivas, es 
necesario determinar el efecto de ε& , T y la composición 
química en los valores de σm, U y Ω. 
 
4. ECUACIÓN CINÉTICA PARA σm  
La dependencia de ε& con σm (o σp, e incluso σss) 
durante el conformado en caliente, puede explicarse por 
las ecuaciones siguientes (2,21,26) : 

( )RTQA n
m −⋅⋅′= expσε&  [10] 

( ) ( )RTQA m −⋅⋅⋅′′= expexp σβε&  [11] 
En estas expresiones A´, A´´ y β son constantes del 
material, n es el exponente de "creep", Q es una energía 
de activación y R la constante de los gases. La ec. [10] es 
válida a bajas tensiones mientras que la ec. [11] refleja 
mejor el comportamiento a altas tensiones. Garofalo (27) 
y Sellars y McTegart (28) propusieron una expresión más 
general que abarcase ambos intervalos de tensiones: 

( )[ ] ( )RTQA n
m −⋅′′′= expsenh ασε&  [12] 

donde A´´´ es una constante del material y α la tensión 
inversa que marca el cambio de comportamiento 
potencial a exponencial.  
En bibliografía se aprecia una aparente divergencia entre 
los valores reportados en aceros para las constantes A´´´, 
α, n y Q. Así es frecuente observar que α es una 
constante cercana a 0.012 MPa-1, Q depende de la 
composición química, y n oscila alrededor de 5.  
En el caso de Q pocos autores han propuesto alguna 
expresión para tal dependencia. Entre ellos se pueden 
citar aquí una que tiene en cuenta los elementos 
microaleantes (29) y otra sólo los elementos de aleación 
(30): 

56.059.0 )(%7.70)(%6.31)(%7.93)(%6.35
)(%6.33)(%0.1)(%5.2267)/(

NbVTiMo
SiMnCmolkJQ

++++

++−=

( ) ))(%(%57.6)(%4.927.282)/( SiMnCmolkJQ +++=
 
Otro planteamiento (similar al empleado en “creep”) 
propuesto por los presentes autores (13,31,32) muestra 
que las discrepancias en las constantes anteriores se 
reducen cuando σ se normaliza por el módulo de Young 
en función de la temperatura E(T), y ε& por el coeficiente 
de autodifusión Dsd(T). Esto equivale a suponer Q 
independente de la composición química, lo cual es 
consistente con la expresión propuesta por Medina y col 
(29), puesto que si los elementos de aleación y 
microaleación están en los porcentajes habituales, Q es 
muy similar a la de autodifusión Qsd (270 kJ/mol). 

( )( )n
msd TEATD )(senh)( σαε =&   [13] 

Acorde con los mecanismos de deformación operantes, n 
puede igualarse a 5, y entonces sólo son necesarios dos 
parámetros para la definición de la ecuación cinética, esto 
es A y α. En el caso de que do sea muy fino (<30 µm) ha 
de considerarse un término adicional de tensión en la 
anterior ecuación (13,31,32). 
En un trabajo paralelo (33), se analizó la anterior 
expresión para σp con resultados reportados del 
comportamiento a deformación en caliente de 41 aceros 
microaleados de medio y bajo carbono, y aceros al C-
Mn-Si. En todas las situaciones las condiciones de 
ensayo aseguraban que los elementos microaleantes 
estuviesen en solución y que el tamaño de grano inicial 
no fuese excesivamente fino. Mediante un estudio 
estadístico se correlacionó la composición química con 
los valores de A1/5 y α, encontrándose que la expresión 
que mejor explicaba los resultados experimentales era (% 
atómico):  
 

MoNbAlTi
VSiMnCFe

MoNbAlTi
VSiMnCFeA

%2755%1073%5149%694
%1410%90%201%234%1.17

%2391%1920%5375%770
%838%17%88%293%4.35/1

⋅+⋅+⋅−⋅−
⋅+⋅−⋅+⋅−⋅=

⋅−⋅−⋅+⋅−
⋅−⋅+⋅−⋅+⋅=

α
 

 
Puede apreciarse que un elemento que aumenta A, 
disminuye α y viceversa. Esta generalización 
aparentemente falla con el Ti. Asimismo el efecto de los 
elementos microaleantes sobre A y α es más fuerte que el 
del C, Mn y Si. El orden creciente de influencia sobre α 
es: Al, Ti, C, Si, Mn, V, Nb y Mo. En el caso de A, el 
orden es: Mo, Nb, V, Ti, Mn, Si, C y Al. Nótese que un 
aumento de C y Si y de los microaleantes Al y Ti 
disminuyen el valor de α, y por lo tanto extiende la 
validez de la ley potencial a mayores tensiones. Lo 
contrario ocurre con el Mn y el Mo, Nb y V. Cabe 
finalmente comentar que es de esperar un 
comportamiento similar sobre el valor de tensión σss. 
 
5. ECUACIONES CINÉTICAS PARA U Y Ω. 
Es también inusual encontrar estudios en los que se haga 
un análisis exhaustivo sobre el efecto de T, ε& y la 
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composición química, sobre los términos responsables 
del endurecimiento por deformación y ablandamiento por 
restauración dinámica.  
Según Estrin y Mecking, el parámetro U debe 
considerarse constante. Los presentes autores, en un 
estudio de dos aceros microaleados de medio carbono 
(35)  encontraron que U dependía ligeramente de las 
condiciones de conformado y propusieron la siguiente 
expresión: 

( )αb U K d ZU o
n mU U

2 = ⋅ ⋅             [14] 
Se puede apreciar en la tabla II que el efecto del tamaño 
de grano sobre el término de endurecimiento (exponente 
nU) es mayor que el del parámetro de Zener-Hollomon 
(exponente mU). Esto es consistente con la idea de Estrin 
y Mecking del camino libre medio impuesto 
geométricamente. Es también evidente que los 
exponentes nU y mU asociados al acero V son ligeramente 
mayores que los del acero M, lo cual puede deberse a que 
está más aleado (mayores cantidades de C, Mn y Si), por 
lo que es de esperar un mayor efecto de endurecimiento 
por solución sólida. Por contra la constante KU parece 
relativamente insensible a la composición química.  
Por lo que hace referencia al término responsable del 
ablandamiento debe esperarse que sea dependiente del 
parámetro de Zener-Hollomon ya que la restauración 
dinámica es un fenómeno activado térmicamente. En 
bibliografía se pueden encontrar algunas expresiones de 
la siguiente forma para Ω (36,37): 

Ω Ω
Ω Ω= ⋅ ⋅K d Zo

n m            [15] 
donde KΩ, nΩ y mΩ son constantes dependientes del 
material. Los valores determinados por los presentes 
autores para los dos aceros anteriores se comparan en la 
tabla III con los de otros trabajos. Puede apreciarse que 
no hay un excesivo acuerdo en los valores de las 
constantes. Parte de la discrepancia puede provenir de las 
diferentes energías de activación empleadas. Un análisis 
más profundo de los aceros V y M mostró sin embargo 
que los valores de Ω de ambos aceros eran similares. No 
debe olvidarse que los elementos aleantes pueden tener 
efectos opuestos sobre la restauración dinámica. En 
consecuencia, y para los dos aceros anteriores, la 
disminución simultánea de Mn y Si no se notaría si tienen 
efectos opuestos en el mecanismo de ablandamiento. 
Cabe mencionar que Herman y col. (39) proponen para 
aceros al C-Mn que sólo la constante KΩ es dependiente 
de la composición química y en concreto exclusivamente 
dependiente del contenido en C (KΩ=112.7(1+3.88%C)). 
Según esta expresión a mayor cantidad de C más se 
facilita la restauración dinámica.  
 
6. LA CINÉTICA DE LA RECRISTALIZACIÓN 
DINÁMICA 
 
A la hora de modelizar la curva de fluencia es posible 
evitar la falta de conocimiento de una ecuación evolutiva 
para la recristalización dinámica (3,21). Este fenómeno, 
como todo proceso de transformación de estado sólido 

que tiene lugar por nucleación y crecimiento, tiene una 
cinética que puede expresarse por la ec. de Avrami : 

( )X B t k= − − ′1 exp '  [16] 
donde X es la fracción de volumen recristalizada en un 
tiempo dado t, y B' y k' son constantes asociadas con el 
mecanismo y geometría de la nucleación (k') y con la 
velocidad de nucleación y crecimiento (B'). Es habitual 
definir la cinética de la recristalización en términos del 
tiempo para el 50% de recristalización t50% (40). Puesto 
que exp(-0.693)=0.5 la ec. (16) se transforma en: 

( )( )kttX ′−−= %50693.0exp1  [17] 
 Experimentalmente se ha comprobado (41,42) 
que t50% depende de las condiciones de deformación (T 
y &ε ) y de la propia estructura o tamaño de grano inicial 
do según: 

( )RTQdBt rec
n
o

m tt exp%50 ⋅⋅⋅′′= ε&   [18] 
donde B´´, mt y nt son constantes y Qrec es una energía 
de activación. Sabiendo que los ensayos se realizan a 
&ε constante, la ec. [17] se transforma en: 

( ) ( )[ ]( )k
ppX ′−−⋅−−= εεεε %50693.0exp1 [19] 

 
Acero Ref KU nU mU 

Acero V 35 5.07·10-6 -0.217 0.138
Acero M 35 5.43·10-6 -0.183 0.126

Tabla II. Valores de los coeficientes que afectan al 
término de endurecimiento por deformación (ec. [14]) 
para dos aceros microaleados de medio C.  

 

Acero Ref KΩ nΩ mΩ Q 
(kJ/mol) 

Acero V  35 102 -0.20 -0.07 270 
Acero M 35 394 -0.28 -0.12 270 
HSLA 36 157 - -0.2 137 

C  37 37.2 0.04 -0.098 175 
C-Mn-Si  38 - - 0.059 272-322 

C-Mn  39 - -0.2 -0.105 177 
Tabla III. Valores de las constantes que afectan al 
término de restauración dinámica (ec. [15]) para algunos 
aceros reportados en bibliografía. 

 
Nota: Los aceros son de bajo C, excepto el de la ref 35, 
que es de medio C. Todos los aceros excepto los  de las 
ref. 37 y 39 son microaleados. En la ref. 39 KΩ depende 

de la composición química (ver texto). 
 
Suponiendo que las fracciones de volúmenes 
transformadas son proporcionales a los ablandamientos, 
es posible deducir, a partir de las curvas de fluencia, la 
cinética de la transformación y por lo tanto, expresar la 
evolución de σ con ε desde la tensión máxima σp hasta la 
de estado estable σss siguiendo una expresión similar a la 
de Avrami: 
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( ) ( ) ( )[ ]( )[ ]k
psspp t ′⋅−⋅−−⋅−−= %50693.0exp1 εεεσσσσ &

 [20] 
Ecuación que sólo es válida para ε > εp. 
Tradicionalmente, el exponente k’ se considera constante 
e independiente de las condiciones de ensayo, lo cual es 
cierto si no hay cambios en los mecanismos de 
nucleación (40,43). Los valores más habituales para 
aceros (21,36,38,44-49) oscilan entre 1 y 2 (ver tabla IV). 
Estos valores apoyan la evidencia experimental de 
nucleación en límites y aristas de grano. Cabe notar que 
algunos autores han encontrado que el exponente de 
Avrami depende del parámetro de Zener-Hollomon 
(45,50) (lo que ayuda a explicar la transición entre 
recristalización dinámica de pico simple y continua (50), 
y además puede depender de la composición química 
(38). Han podido verificarse en bibliografía (13,42,47,48) 
algunos resultados para t50% o bien para ε50% (equivalente 
a t50% sin más que dividir por &ε ), como se recoge en la 
tabla V. Se aprecia que el exponente del tamaño de grano 
es similar en todos los aceros, habiendo discrepancias en 
la constante B'', en las energías de activación, y en el 
exponente de &ε , lo que hace suponer que estos 
parámetros son efectivamente dependientes de la 
composición química 
 
7. CONCLUSIONES 
 
El uso de las ecs. [7] y [20] junto con las ecuaciones 
cinéticas [1], [13], [14], [15] y [18] permite modelizar la 
curva de fluencia, haya o no recristalización dinámica. 
Aunque cada vez están más claros los efectos de la 
composición química sobre las curvas de fluencia, hay 
que destacar que todavía son necesarios estudios 
adicionales para una mejor caracterización de su 
influencia sobre los parámetros responsables del 
endurecimiento por deformación U, el ablandamiento por 
restauración dinámica Ω, y los de la cinética de 
recristalización dinámica k’ y t50%. 
 

Acero Ref. K’ 
AISI 304 21 1.6 

C 44 1.4 
C (mic) 36 1.5-1.6 
C (mic)* 45 0.7-1.6 

AISI 301,304,316,317 46 1.2-1.3 
C-Mn 47 2 
C-Mn 48 2 

AISI 304 49 1.25 
C-Mn-Si (mic) 38 1-3.2 

C-Mn-Si ** (mic) 13,41 1.83 
Tabla IV. Constantes k’ para la cinética de 
recristalización dinámica de aceros. 
 
 
 

 

Acero Ref B’’ nt -mt Qrec/R
C-Mn-Si 13 1.8 10-6 0.24 0.75 13974

C-Mn 42 1.0 10-5 - 0.6 14440
C-Mn 47 6.9 10-4 0.27 0.96 7190 

C-Mn-Si 48 1.1 10-3 0.28 0.95 6420 
Tabla V. Constantes para la determinación de t50%  (ec. 
[18]) 
Nota: Los aceros son de bajo C excepto el de la ref. 13 
que es de medio C.  En la ref. 42 el exponente de la 
ecuación de Avrami depende de las condiciones de 
deformación. 
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