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1.1 Problématique

En 2022, 62,7 % de l’électricité produite en France provenait de son parc nucléaire. Ce dernier est
composé de 56 Réacteurs à Eau Pressurisée (REP) d’une puissance de 900 MWe, 1300 MWe ou
1450 MWe. Ces réacteurs contiennent des assemblages combustibles (157, 193 et 205, respective-
ment), qui sont constitués d’un réseau de grilles carrées de 17×17 emplacements dans lesquels sont
placés 264 crayons combustibles, 24 tubes-guides et un tube central d’instrumentation. Les gaines
de combustible sont des tubes en alliage de zirconium (principalement Zirlo et M5FRAMATOME en
France) allant, de 4,06 à 4,50 mètres de long en fonction de la puissance du réacteur, avec un
diamètre extérieur de 9,5 mm et une épaisseur de 0,57 mm. Les alliages de zirconium sont utilisés
pour leur faible absorption neutronique, leur bonne résistance mécanique à chaud et à la corrosion
par l’eau à haute température. A l’intérieur de ces tubes sont placés des combustibles de type UO2
(dioxyde d’uranium) ou MOX (mixed uranium and plutonium oxyde). Les gaines constituent donc
la première barrière de sûreté des REP. Elles permettent de confiner les produits de fission.

Les gaines de combustibles séjournent pendant 3 à 4 ans en réacteur et subissent une réaction
de corrosion avec l’eau du circuit primaire entrainant la formation sur la surface externe d’une
couche d’oxyde de zirconium pouvant atteindre 100 µm. En plus de la formation de cette couche,
de l’hydrogène atomique en solution solide est absorbé par le matériau. Cet hydrogène est mobile
et peut diffuser au sein du matériau sous l’effet d’une ou plusieurs forces motrices (un gradient
de concentration, de contrainte ou de température). Les assemblages sont ensuite retirés du réac-
teur, puis entreposés le temps nécessaire à ce que leur température et leur puissance résiduelle
aient suffisamment diminué pour qu’ils puissent être transportés et traités. En France, les assem-
blages combustibles sont placés quelques années dans des piscines au sein du réacteur, puis ils sont
transportés vers des piscines externes au sein du site Orano de La Hague où ils resteront plusieurs
décennies. Cette méthode est appelée entreposage sous eau. Dans de nombreux pays, l’entreposage
à sec qui consiste à placer les assemblages dans des containers pressurisés est également utilisé.
Étant donné le taux de remplissage des piscines d’entreposage sous eau, cet entreposage à sec est
actuellement étudié en France comme solution alternative pour les assemblages combustibles ayant
une très faible puissance thermique résiduelle, afin de laisser la place dans les piscines aux assem-
blages les plus actifs. Dans le cas de l’entreposage à sec, le refroidissement est moins efficace que
dans le cas de l’entreposage sous eau. La température des gaines est donc plus élevée et la durée
de refroidissement plus longue.
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2 Introduction

Les conditions thermo-mécaniques dans lesquelles les crayons combustibles sont entreposés à
sec pourraient laisser craindre une rupture différée par hydruration (ou DHC pour Delayed Hydride
Cracking en anglais). C’est un phénomène mécano-chimique de fragilisation par l’hydrogène des
alliages de zirconium pouvant être divisé en trois étapes : (i) la diffusion de l’hydrogène en solution
solide vers une fissure pré-existante sous l’effet d’un gradient de contrainte ; (ii) la précipitation
de cet hydrogène sous la forme d’hydrures lorsque la limite de solubilité du matériau est atteinte
et la croissance de cette zone hydrurée ; (iii) la rupture de la zone fragilisée par les hydrures si le
facteur d’intensité des contraintes atteint (ou dépasse) une valeur seuil de ténacité notée KIDHC .
La répétition de ces trois étapes provoque la propagation de la fissure. L’étude de la DHC a débuté
dans les années 70 au Canada avec les tubes de force en Zr-2,5%Nb des centrales CANDU en
condition de fonctionnement. Deux propriétés principales sont évaluées : la ténacité en cas de
DHC KIDHC correspondant au chargement nécessaire pour qu’une fissure pré-existante se propage,
et la vitesse de propagation de cette fissure une fois la ténacité en DHC atteinte notée vDHC. A
partir des années 2000, avec l’augmentation de l’utilisation de l’entreposage à sec dans le monde
(par exemple, aux États-Unis à partir de 1986 ou en Allemagne à partir de 1996), l’étude de la
DHC s’est intensifiée et s’est élargie à d’autres alliages, tels que le Zircaloy-2 et 4 afin d’approfondir
la compréhension des mécanismes de ce phénomène et d’en évaluer les paramètres critiques.

1.2 Objectifs et démarche de l’étude

En France, le Zircaloy-4 était utilisé comme matériau pour les gaines combustibles avant d’être
progressivement remplacé par le M5FRAMATOME à partir de 2004 en vue d’améliorer la résistance à
la corrosion du gainage. Ainsi, les assemblages combustibles entreposés les plus refroidis et les plus
susceptibles d’être déplacés pour un entreposage à sec sont en Zircaloy-4. Pour ce matériau, il n’y
a pas d’études portant sur l’évaluation de la ténacité en DHC et de la vitesse de propagation de la
fissure dans l’épaisseur du gainage. Les travaux présentés dans cette thèse ont donc pour objectif
de fournir un modèle de fissuration quantitatif basé sur l’expérimentation permettant d’évaluer
les critères de fissuration en DHC dans l’épaisseur des gaines combustibles en Zircaloy-4 détendu
non-irradié, en fonction de l’historique thermomécanique appliqué. Pour cela deux études ont été
menées successivement :

• La première étude, principalement expérimentale, a pour objectif de développer une procédure
permettant de propager une fissure par DHC dans l’épaisseur de la gaine et de déterminer les
critères de fissuration dans ces conditions.

• La deuxième étude a pour objectif de modéliser quantitativement la DHC en s’appuyant sur
les résultats expérimentaux et de permettre d’explorer d’autres conditions thermomécaniques
pour la prédiction du comportement du gainage, notamment à l’état irradié.

La première étude s’est divisée en 4 grandes parties (i) la validation de la faisabilité d’essais
en DHC sur des éprouvettes entaillées non préfissurées ; (ii) le développement d’une procédure de
préfissuration des éprouvettes ; (iii) le développement d’un modèle numérique sur Cast3M afin de
quantifier l’énergie de restitution G par la méthode dite G(Θ) et d’évaluer l’évolution du facteur
d’intensité des contraintes (FIC) en fonction du chargement et de la longueur de fissure ; (iv)
l’évaluation des propriétés de rupture en DHC des gaines combustibles (KIDHC , par dichotomie à
partir des valeurs de FIC calculés pour chaque essai, et vDHC) et de l’effet de la température sur ces
dernières en réalisant des essais à trois températures (150 °C, 200 °C et 250 °C). De plus, des essais
interrompus ont été réalisés afin d’observer l’évolution de la zone hydrurée en pointe de fissure au
cours du temps, ainsi que des essais de ténacité sans DHC afin de comparer les valeurs obtenues
avec et sans DHC, mettant en évidence la fragilisation des gaines de combustible par ce phénomène.
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En ce qui concerne la deuxième étude, le développement du modèle numérique dans Cast3M s’est
orienté autour de quatre parties principales ; (i) la loi de comportement mécanique du matériau ; (ii)
le modèle de diffusion de l’hydrogène en solution solide ; (iii) le modèle de germination, croissance
et dissolution des hydrures ; (iv) le modèle de zones cohésives afin de simuler la propagation d’une
fissure dans l’épaisseur de l’éprouvette. L’implémentation a été réalisée en parallèle dans Z-set afin
de comparer et de valider les résultats obtenus.

1.3 Plan du manuscrit

Ce manuscrit est divisé en quatre chapitres comme suit :

Chapitre 2 - Synthèse bibliographique. Le matériau de l’étude est présenté avant de
décrire le comportement de l’hydrogène en solution solide et des hydrures dans les
alliages de zirconium. Une dernière partie porte sur la description du phénomène
de DHC et sur la synthèse de l’ensemble des résultats disponibles dans la littéra-
ture sur matériau non irradié.

Chapitre 3 - Ténacité du Zircaloy-4 détendu chargé à 100 wppm d’hydrogène avec
et sans DHC. La procédure expérimentale, constituée de plusieurs étapes (charge-
ment en hydrogène, usinage et préfissuration des éprouvettes, essai thermo-mé-
canique, analyses métallographiques) est présentée. La méthode numérique de
détermination du facteur d’intensité des contraintes est également décrite. Puis,
les résultats des essais sont présentés pour différentes températures d’essais (150 °C,
200 °C et 250 °C pour les essais de ténacité avec DHC et 25 °C, 200 °C et 250 °C
pour les essais monotones de ténacité sans DHC). Ce chapitre prend la forme
d’un article soumis à l’International Journal of Fracture.

Chapitre 4 - Modèle numérique de DHC basé sur l’expérimentation : diffusion
de l’hydrogène, germination, croissance, et dissolution des hydrures
et propagation de la fissure. La base expérimentale du chapitre précédent
est étoffée avec des essais sur éprouvettes non préfissurées. Les équations des
différentes parties du modèle avec la validation expérimentale ou numérique as-
sociée sont décrites. Les paramètres de la zone cohésive sont déterminés à partir
des résultats des essais sur les éprouvettes non-préfissurés puis testés sur la base
de données expérimentale présentée. Finalement, les valeurs des paramètres de
DHC obtenus numériquement et expérimentalement sont comparés et l’effet du
gonflement induit par la présence d’hydrures sur ces paramètres est discuté. Ce
chapitre prend la forme d’un article à soumettre prochainement.

Chapitre 5 - Effets de l’irradiation sur la fissuration différée par hydruration. Une
première partie synthétise les données disponibles dans la littérature puis l’effet
de la modification de la limite d’élasticité sur la réponse du modèle numérique
est étudié.

Certains aspects sont complétés ou détaillés en annexe.
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Introduction de la synthèse bibliographique

Ce chapitre présente une synthèse bibliographique des études liées à la DHC et soulève les problé-
matiques autour de sa compréhension.

Dans une première partie, les matériaux de l’étude sont présentés (alliages de zirconium et
hydrures).

Ensuite, il est nécessaire de décrire le comportement de l’hydrogène et des hydrures formés par
précipitation. C’est donc sur ces sujets que portent les parties 2 et 3. Les interactions mécano-
chimiques sont décrites ainsi que leur modélisation numérique.

Finalement, une quatrième partie détaille les résultats expérimentaux et numériques portant
sur la DHC et disponibles dans la littératures.

2.1 Matériau de l’étude

2.1.1 Les alliages de zirconium

Les alliages de zirconium sont utilisés pour fabriquer des gaines combustibles du fait de leur faible
section d’absorption des neutrons, leur bonne résistance mécanique à chaud et à la corrosion par
l’eau à haute température. Cette étude s’intéresse plus particulièrement au Zircaloy-4.

2.1.1.1 Microstructure

Le zirconium correspond à l’élément chimique de numéro atomique Z = 40 et appartient à la même
colonne du tableau périodique que le titane (22) et le hafnium (72). Il présente deux variétés
allotropiques :

• La phase α pour T < 863 °C, de structure cristalline hexagonale pseudo-compacte, avec
a = 0, 3232 nm et c = 0, 5147 nm à température ambiante.

• La phase β pour T > 863 °C, de structure cubique centrée et de paramètre de maille a = 0, 361
nm.

Les alliages de Zirconium sont constitués d’éléments d’addition. Ces éléments peuvent être en
solution solide d’insertion (l’oxygène, l’azote et le carbone) ou de substitution (l’étain) et sous la
forme de précipités. Les principaux sont le fer et le chrome. Ces éléments modifient le comportement
mécanique du matériau et sa résistance à la corrosion. Le Tableau 2.1 donne la composition
chimique de différents alliages de zirconium : le Zircaloy-4 (qui sera le matériau d’étude, noté
Zy-4), le M5FRAMATOME (alliage commercial), ainsi que les alliages Zircaloy-2 (noté Zy-2), et Zr-
2.5%Nb.

Dans la suite de ce document il est souvent question de plan basal et prismatique, la Figure 2.1
présente ces deux familles de plans dans la maille hexagonale compacte.

L’orientation des mailles dans la structure définit la texture du matériau. Cette dernière est
différente entre un alliage de zirconium détendu (matériau Zircaloy-4 détendu de l’étude) et re-
cristallisé (par exemple le M5FRAMATOME) : dans le cas du matériau détendu, l’axe du tube est
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Sn Fe Cr O Nb Ni

Ziracloy-4 1, 2 − 1, 7 0, 18 − 0, 24 0, 07 − 0, 13 0, 1 − 0, 14 / /

M5FRAMATOME / 0,035 / 0,14 1 /

Ziracloy-2 1, 2 − 1, 7 0, 07 − 0, 2 0, 05 − 0, 15 <0.18 / 0, 03 − 0, 08

Zr-2.5%Nb / / / 0, 09 − 0.13 2, 4 − 2, 8 /

Table 2.1: Composition chimique des alliages de zirconium étudiés dans le cadre de la DHC (% mas-
sique).

Figure 2.1: Schémas montrant un plan basal à gauche, un plan prismatique de première espèce au
centre et un plan prismatique de deuxième espèce à droite dans la maille hexagonale compacte [1].

aligné avec les normales aux plans prismatiques
(
101̄0

)
, tandis que l’état recristallisé l’est avec les

normales des plans (112̄0). Pour les deux nuances, les axes < c > sont majoritairement inclinés de
30 degrés par rapport à la direction radiale dans le plan transverse (plan radial-tangentiel) [2], [3].

2.1.1.2 Propriétés mécaniques

D’un point de vue macroscopique, le comportement mécanique élastique des alliages de zirconium
est considéré comme isotrope. L’expression retenue pour le Zircaloy-4 détendu est celle obtenue
par Limon et al. [4] à partir d’essais de traction et de pression interne à des températures allant de
20 °C jusqu’à 400 °C. Le module d’Young E et le coefficient de Poisson ν s’expriment comme suit :

E[MPa] = 105900 − (36 × T [K])
ν = 0, 342

Le comportement du Zircaloy-4 détendu est visco-plastique anisotrope et dépend notamment de
la température, de la concentration d’hydrogène, du taux d’irradiation, de l’état métallurgique et
de la composition chimique de l’alliage. Les parties bibliographiques des thèses de Racine [2], Le
Hong [5], et Juillet [6] discutent en détail de l’influence des éléments d’addition sur le comportement
mécanique des alliages. La partie bibliographique de la thèse de Le Saux [7] synthétise l’évolution
de la contrainte d’écoulement en fonction de la déformation plastique, de la vitesse de déformation
et de la direction de sollicitation.
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2.1.2 Hydrures de zirconium

2.1.2.1 Diagramme et nature des phases

Le diagramme de phase Zr-H proposé par Beck [8] et repris par Northwood et Kosasih dans [9] est
disponible sur la Figure 2.2. Trois phases d’hydrures sont présentes (et décrites plus en détail dans
la bibliographie des thèses [3], [7], [10], [11]) :

• La phase δ stable (ZrH1,53 à ZrH1,66) de structure cubique à faces centrées et de paramètre
de maille 0, 4773 nm < a < 0, 4778 nm,

• La phase ϵ stable (ZrH1,66 à ZrH2), de structure tétragonale centrée et de paramètre de maille
c/a < 1 (a = 0, 4980 nm et c = 0, 4445 nm),

• La phase γ métastable (se rapprochant de ZrH1) de structure tétragonale à faces centrées avec
un rapport c/a > 1 (a = 0, 4596 nm et c = 0, 4969 nm) observée après des refroidissements
rapides.

La Figure 2.3 présente schématiquement la structure cristallographique des hydrures mentionnés
ci-dessus [12].

Figure 2.2: Diagramme de phase du système Zr-H donné par [8], [9].

Plus récemment, la présence d’une quatrième phase a été montrée par Zhao [10] : les hydrures
ζ de structure hexagonale compacte (a = 0, 33 nm et c = 1, 029 nm). Les hydrures les plus
couramment observés sont les δ et les γ. Les hydrures ϵ ne sont observables qu’à partir d’une
très grande concentration d’hydrogène (jamais atteinte en réacteur dans les conditions normales de
fonctionnement). Les hydrures γ sont observés pour de faibles concentrations en hydrogène et des
vitesses de refroidissement très rapides. Les hydrures impliqués dans le phénomène de DHC sont
les δ. L’intérêt est porté sur ces derniers dans les parties suivantes.
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Figure 2.3: Structure cristallographique des hydrures (a) δ, (b) δ et (c) γ. Les sphères vertes
représentent les atomes de zirconium et les sphères violettes les atomes d’hydrogène [12].

2.1.2.2 Morphologie des hydrures

Les hydrures peuvent être décrits à deux échelles différentes [2], [13]–[15] :

• Des hydrures microscopiques d’environ 0, 5 µm à 2 µm de longueur et de 100 à 400 nm
d’épaisseur.

• Les hydrures macroscopiques d’environ 4 µm à 100 µm de longueur et 5 µm d’épaisseur
peuvent être observés au microscope optique ou au MEB et regroupent plusieurs plaquettes
d’hydrures microscopiques très proches comme le montre la Figure 2.4.

Figure 2.4: Représentation schématique d’un hydrure macroscopique et des plaquettes d’hydrures
microscopiques [7].

La morphologie des hydrures dépend de plusieurs facteurs comme la concentration d’hydrogène
en solution, la température, la vitesse de refroidissement, l’état de contrainte, la texture et l’état
métallographique du matériau [13], [14], [16]–[19]. Ces paramètres ne sont pas détaillés ici, plus
d’informations sont disponibles dans la thèse de Zhao [10].

2.1.3 Oxydation et hydruration des gaines en réacteur

Du fait de la réaction de corrosion entre l’eau du circuit primaire et la gaine (Équation 2.1) une
couche de zircone (ZrO2) se forme à la surface de la gaine, d’une épaisseur pouvant atteindre 100 µm
en fin d’utilisation en réacteur de cette dernière.

Zr + 2H2O → ZrO2 + 2H2 (2.1)

Une partie de l’hydrogène généré pénètre dans le zirconium en passant par les défauts mécaniques
de la zircone, ou diffuse plus rapidement en passant par des sites d’oxygène vides dans la couche
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d’oxyde et par les joints de grains [20]. Ainsi, la concentration d’hydrogène en solution solide dans
la gaine augmente au cours du temps. Cette augmentation varie en fonction de la composition
chimique du matériau, et de son historique thermomécanique [2], [21], c’est pourquoi la teneur en
hydrogène absorbé par les gaines à la fin de leur utilisation en réacteur dépend du matériau utilisé.

Après quelques cycles de fonctionnement les pastilles et la gaine entrent en contact : c’est ce
qui est appelé interaction pastille-gaine [22]. Du fait de cette interaction une couche de zircone
d’une épaisseur de l’ordre d’une dizaine de microns peut se former en paroi interne. Dans ce cas,
l’oxygène provient des combustibles UO2 [23], ce qui explique pourquoi l’épaisseur de cette couche
est plus faible au niveau des espaces inter-pastilles [24].

2.1.4 Entreposage à sec des gaines combustibles

Après 3-4 ans d’utilisation en réacteur, les gaines combustibles sont sorties du cœur. Il faut attendre
alors que la puissance résiduelle diminue sous un certain seuil avant de transporter et de retraiter ces
combustibles. Pour cela, deux méthodes existent : l’entreposage sous eau et l’entreposage à sec [25].
Les conditions d’entreposage sous eau ne correspondent pas avec les conditions d’apparition de la
DHC, mais cela pourrait être le cas de l’entreposage à sec.

2.1.4.1 Généralités

En France, la fin de la vie d’une gaine est organisée en plusieurs parties [25] :

1. Un entreposage sous eau sur site, le temps que la puissance thermique par assemblage
combustible atteigne 6 kW ce qui correspond à la puissance résiduelle à partir de laquelle
l’assemblage peut être transporté sur la voie publique en France.

2. Le transport de l’assemblage vers le site de La Hague pour être entreposé (les assemblages
sont sortis de l’eau et leur température augmente pendant le transport).

3. Un entreposage sous eau sur le site de La Hague.

Une alternative à l’entreposage sous eau existe et est utilisée dans plusieurs pays : l’entreposage à
sec. Il s’agit d’une potentielle troisième étape d’entreposage des assemblages combustibles. Lorsque
la puissance résiduelle par combustible atteint 2 kW [25], certains assemblages pourraient être séchés
et transportés pour cette méthode d’entreposage.

Il existe trois principaux concepts d’entreposage à sec selon l’IRSN : en casemates (ou puits), en
silos, et en emballages [25]. Une multitude de solutions est détaillée dans le rapport cité précédem-
ment, reposant sur le même principe : placer l’assemblage combustible dans un contenant fermé
et étanche, rempli d’un gaz inerte permettant de refroidir l’assemblage. La Figure 2.5 montre
l’installation suisse ZWILAG permettant l’entreposage à sec centralisé en emballages.

2.1.4.2 Conditions de chargement thermo-mécaniques

Les assemblages fluent pendant l’entreposage à sec. Plusieurs études expérimentales ont évalué ce
fluage afin de construire des lois de comportement en fonction de la température, de la contrainte,
et de la fluence [26]–[29]. Plusieurs rapports ont été publiés, par exemple l’EPRI, la NRC [30], [31]
ou le CEA [32] et plusieurs études numériques ont permis de déterminer les conditions thermiques
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Figure 2.5: Photo du hall d’entreposage de l’installation ZWILAG en Suisse (entreposage à sec
centralisé en emballages) [25].

pendant l’entreposage à sec [33]–[36]. Ces lois ne sont pas détaillées dans ce manuscrit : ici l’intérêt
se porte sur l’intervalle de température et de chargement mécanique auquel la gaine est exposée.

Évolution de la température

L’évolution de la température dans l’épaisseur de la gaine est évaluée au cours du temps :

• La température initiale d’entreposage à sec n’est pas fixe et varie selon les assemblages com-
bustibles.

• La température diminue dans le temps. Son évolution dans le temps est décrite par plusieurs
auteurs [28], [37], [38] et un exemple est donné sur la Figure 2.6 : si la température initiale
est de 350 °C en début d’entreposage, elle atteint 300 °C après un ou deux ans, et 150 °C
après une vingtaine d’années.

• Un gradient de température est observé dans l’assemblage (la température est plus froide à
la base de l’assemblage).

• Le gradient de température dans l’épaisseur de la gaine est très faible (< 1 °C.mm−1) [39].

Évolution des champs mécaniques

Le chargement mécanique imposé à la gaine combustible est causé par la différence de pression
entre ses parois internes et externes. La pression interne provient des gaz de fission et de la pré-
pressurisation, tandis que la pression externe provient de la pressurisation du contenant dans lequel
les assemblages sont placés [26]. L’évolution de la contrainte en fonction du temps d’entreposage
dépend de la fraction de produits de fission relâchée. La contrainte est maximale au début de
l’entreposage, pouvant atteindre 70 MPa [26], [40], [41] voire 85 MPa [37]. Ensuite, les contraintes
diminuent progressivement avec le temps et la température. La valeur de la contrainte seuil de
réorientation des hydrures n’est pas exactement définie et dépend du matériau considéré (voir
partie 2.3.3). La valeur de la contrainte en début d’entreposage à sec peut potentiellement permettre
la réorientation des hydrures dans la gaine. L’évolution de la contrainte en fonction du temps est
présentée dans la Figure 2.6 de l’étude de Hong et al. [37]. Des valeurs similaires sont disponibles
dans l’étude de Arkoma et al. [26]. La Figure 2.6 donne aussi l’évolution du facteur d’intensité
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des contraintes dans le temps. Cette valeur est calculée analytiquement en considérant une fissure
d’une longueur de 18 µm et est comprise entre 1,0 MPa

√
m et 0,7 MPa

√
m (après 60 ans), dans

une gaine avec un taux de combustion de 45 GWd/MTU. Cette valeur peut-être comparée à la
ténacité du matériau en DHC KIDHC .

Pour ce qui est de la déformation, elle augmente rapidement jusqu’à un palier puis reste con-
stante durant tout l’entreposage [26], [37], [40].

Figure 2.6: Évolution de la température, de la contrainte, et de la déformation en fonction du
temps d’entreposage d’après l’étude de Hong et al. [37].

Synthèse de la partie 2.1

L’entreposage à sec est envisagé comme une solution alternative à l’entreposage sous eau
pour une puissance thermique résiduelle par combustible inférieure à 2 kW. Cette partie
a permis de décrire l’état de la gaine et les chargement thermo-mécaniques auxquels elle
pourrait être soumise en entreposage à sec :

• Les gaines sont hydrurées et oxydées

• La température d’entreposage est maximale en début d’entreposage (environ 350 °C)
et met plusieurs dizaines d’années à atteindre 100 °C.

• Les gaines sont soumises à une contrainte circonférentielle positive. Cette contrainte
est maximale en début d’entreposage et peut atteindre 100 MPa.
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2.2 Diffusion de l’hydrogène

La DHC est un phénomène de fragilisation par l’hydrogène des alliages de zirconium. L’hydrogène
est absorbé par les gaines combustibles, où les tubes de forces absorbent de l’hydrogène pendant leur
utilisation en réacteur, et diffuse dans le matériau. Cette partie explique dans un premier temps,
à partir de l’équation de diffusion, les mécanismes de diffusion de l’hydrogène dans les alliages de
zirconium. Une deuxième partie discute du coefficient de diffusion et de ses propriétés, avant de
présenter les modèles analytiques et numériques disponibles dans la littérature. Une dernière partie
présente l’effet mécanique de la présence d’hydrogène dans le matériau.

2.2.1 Equation de diffusion

Le phénomène de diffusion résulte du déplacement successif des atomes et des défauts, au niveau des
lacunes ou des sites interstitiels. L’hydrogène, dans la maille hexagonale compacte du zirconium,
diffuse par les sites interstitiels tétraédriques du fait de la petite taille de l’atome d’hydrogène
par rapport à celle du zirconium [42]. Cette diffusion peut se produire sous l’effet de trois forces
motrices : un gradient de concentration, un gradient de contrainte, et un gradient thermique. Ainsi,
le flux d’hydrogène JH en kg.m−2.s−1 s’exprime de la façon suivante [43], [44] :

J⃗H = −DH

(
+∇⃗Css − CssV̄H

RT
∇⃗ph + CssQ∗

RT 2 ∇⃗T

)
(2.2)

• DH le coefficient de diffusion isotrope de l’hydrogène en solution solide dans le zirconium en
m2.s−1.

• Css la concentration d’hydrogène en solution solide en kg.m−3.

• Q∗ la chaleur de transport en mol.m−3.

• R la constante des gaz parfaits qui est égale à 8,314 J.mol−1.K−1.

• V̄H le volume molaire partiel de l’hydrogène dans le zirconium, qui représente l’augmentation
de volume induit par l’insertion d’une mole d’hydrogène en solution solide dans 1 m3 de
zirconium.

• ph la pression hydrostatique en Pa, égale à +1
3tr(σ)*1.

Autrement dit, en séparant les physiques mises en cause dans la diffusion de l’hydrogène en solution
solide, l’expression précédente peut s’écrire comme suit :

J⃗H = J⃗Fick + J⃗Stress + J⃗Soret (2.3)

Les termes correspondent respectivement au gradient de concentration d’hydrogène en solution
solide, au gradient de contrainte et au gradient de température. Le sens de diffusion diffère d’un
terme à l’autre : sous l’effet du premier, l’hydrogène en solution solide diffuse vers les zones où la
concentration est la plus faible ; sous l’effet du second, vers les zones où la contrainte en traction
est la plus importante ; sous l’effet du troisième, vers les zones où la température est la plus
faible. L’existence d’un gradient de contrainte ou de température dans une structure en alliage de
zirconium va donc tendre à créer un gradient de concentration auquel le terme de Fick va s’opposer
(équation 2.2).

1Dans le cas de cette étude, une pression hydrostatique positive correspond à un état de contrainte en traction.



14 Synthèse bibliographique

Un aspect mécanique microscopique n’est pas pris en compte dans l’équation de diffusion :
à haute température, les atomes d’hydrogène peuvent former des atmosphères de Cottrell [45],
c’est-à-dire des nuages d’atomes autour des dislocations, pouvant être trainés par les dislocations
mobiles, augmentant ainsi la vitesse de transport de l’hydrogène en solution solide au cours de la
déformation plastique.

Les parties suivantes donnent des informations sur les paramètres de diffusion de l’hydrogène
en solution solide.

2.2.2 Coefficient de diffusion

Le coefficient de diffusion varie en fonction du mécanisme de diffusion des atomes dans le cristal,
et donne une information sur la vitesse à laquelle ils se déplacent. Dans le cas de l’hydrogène
en solution solide dans le zirconium, l’étude de ce coefficient commence dans les années 1950,
avec notamment les travaux [46]–[48], consistant à calculer le coefficient de diffusion à partir de la
mesure de la concentration initiale C0, la concentration d’hydrogène en solution solide CH , et C la
concentration d’hydrogène à la distance X, c’est-à-dire en résolvant la loi de Fick [49] :

C − C0
CH − C0

= 1
2erfc

(
X

2
√

DHt

)
(2.4)

Ainsi, le coefficient de diffusion est décrit par une loi d’Arrhenius :

DH = D0 × exp
(

− EA

RT

)
(2.5)

avec D0 le facteur pré-exponentiel en m2.s−1 et EA l’énergie d’activation en J.mol−1. La valeur
de ces deux paramètres varie selon l’alliage de zirconium et l’intervalle de température étudié.
Quelques valeurs sont données dans le Tableau 2.2. Une liste plus complète est disponible en
Annexe C.1 de la thèse d’Hellouin de Menibus [3].

Matériau Temp. [°C] D0 10−7 [m2.s−1] EA [kJ.mol−1] Méthode Réf.

Zr-2.5%Nb
250-400 1,41 36,00 [50]

150-700 2,90 38,31 [51]

Zy2

260-560 2,17 35,08 Gradient Method [48]

305-610 0,70 29,55 Gradient Method [47]

60-250 1,09 47,73 Vacuum microbalance [46]

Zy4

260-480 0,80 33,25 [18]

275-700 5,84 43,08 Gradient Method [49]

275-700 7,90 44,92 Gradient Method [49]

Table 2.2: Valeurs des paramètres de la loi d’Arrhenius correspondant au coefficient de diffusion
obtenues expérimentalement d’après plusieurs études.

Kearns [49] sur du Zircaloy-2 et -4 et Zhang et al. [52] sur du Zr < 0001 > et du Zr < 101̄0 >
observent une anisotropie dans les valeurs de coefficients de diffusion, se traduisant par une diffusion
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Figure 2.7: Géométrie de la fissure et des hydrures dans le modèle de Dutton-Puls [58]

plus rapide parallèlement à l’axe < c > dans les plans prismatiques que dans parallèlement à l’axe
< a >. Ils expliquent cette différence par la plus forte densité d’atome (1,11 ×1015 atomes/cm2)
dans le plan basal (contre 6,0 ×1014 atomes/cm2 dans le plan prismatique), augmentant la valeur
de l’énergie d’activation dans cette direction. Kearns [49] trouve une valeur d’anisotropie faible
(< 2, à partir de la moyenne de valeurs mesurées à 275, 335 et 700 °C) et Zhang et al. [52] un
rapport de 9 entre les deux pour des températures allant de 0 à 200 °C.

Des études numériques discutent de cette anisotropie [53]–[55]. Mcrae et al. [54] sur du Zr-
2.5%Nb n’observent aucune anisotropie. Domain et al. [53] et Liyanage et al. [55] étudient le
zirconium et observent une faible anisotropie. Liyanage et al. [55] donnent une valeur du facteur
d’anisotropie égale à 1,34, proche de la valeur de Kearns [49], augmentant avec la température.
Ils expliquent que cette faible anisotropie vient de la différence de probabilité dans le mouvement
des atomes d’hydrogène à passer d’un site interstitiel à un autre selon qu’ils sont octaédriques ou
tétraédriques.

2.2.3 Modélisation de la diffusion de l’hydrogène

Il existe des modèles de diffusion de l’hydrogène macroscopiques et microscopiques. L’intérêt se
porte ici sur les modèles macroscopiques qui sont utilisés pour modéliser la DHC.

2.2.3.1 Régime permanent : Modèle de Dutton-Puls

Le modèle de diffusion de l’hydrogène de Dutton-Puls [56]–[58] est un modèle 2D en coordonnées
polaires. Ce modèle a été développé pour le Zr-2.5%Nb. La Figure 2.7 présente le modèle : le
calcul du flux d’hydrogène se fait en régime permanent à partir du calcul du gradient de potentiel
chimique aux distances r = L et r = l, où L − l correspond à la distance entre deux hydrures. De
cette façon, le flux d’hydrogène s’exprime comme suit :

∇ · JH = 0 (2.6)
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où :
JH = −DHCss

rΦΩZr
[EL − El] (2.7)

et :

Φ =
∫ L

l

dr

r
exp

[
ph(r)V̄H

RT

]
(2.8)

EL = CTSSD × exp
[

W Puls
int (L)
RT

]
(2.9)

El = CTSSP × exp
[

W Puls
int (l)
RT

]
(2.10)

avec :

• Φ le gradient d’hydrogène en solution solide.

• ΩZr le volume atomique de zirconium dans la phase α.

• W Puls
int l’énergie d’interaction entre la contrainte extérieure et les déformations induites par la

formation ou la dissolution d’hydrures.

• EL et El les solubilités à l’équilibre, en dissolution à r = L et en précipitation en pointe de
fissure à r = l.

• CTSSD et CTSSP les limites de solubilité, en dissolution des hydrures et en précipitation de
l’hydrogène en solution solide, respectivement.

Un autre modèle est développé par Shmakov et al. [59], [60]. Il est très proche de celui de Dutton-
Puls et n’est pas repris dans ce document.

2.2.3.2 Modèles continus

Modèle de Varias et Massih

Le modèle de Varias et Massih [61], [62] repose sur les résultats de Lufrano et al. [63], [64]. Au
temps t, la concentration totale en hydrogène Ctot satisfait l’équation de diffusion [61], [62] :

∂Ctot
∂t

= −∇ · J⃗H (2.11)

avec :
Ctot = fCpp + (1 − f)Css (2.12)

où f est la fraction volumique d’hydrure et Cpp la concentration d’hydrogène précipité.

Ainsi, la formule de la partie 2.2.1 est modifiée pour prendre en compte la variation de la
concentration d’hydrogène en solution solide et s’exprime de la façon suivante :

J⃗H = −(1 − f)DH

(
∇⃗Css − CssV̄H

RT
∇⃗ph + CssQ∗

RT 2 ∇⃗T

)
(2.13)

Par la suite ce modèle a été réutilisé par Jernkvist et Massih [65] et Xia et al. [66].
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Modèle de Jernkvist et Massih

Le modèle de Jernkvist et Massih [65] prend en compte la diffusion de l’hydrogène dans les phases
d’hydrures. Dans ces conditions, la concentration totale en hydrogène s’écrit comme suit [65] :

Ctot = f(Cpp + Chr
ss ) + (1 − f)Css = Cs + fCpp (2.14)

où Chr
ss est la concentration d’hydrogène en solution solide dans la phase d’hydrures, et Cs s’exprime

comme suit :
Cs = (1 − f)Css + fChr

ss (2.15)

La prise en compte de la diffusion de l’hydrogène dans les phases d’hydrures permet de rendre le
modèle fonctionnel lorsque f = 1, c’est-à-dire dans une phase purement d’hydrures. De ce fait,
deux flux d’hydrogène JZr

l et Jhr
l , respectivement dans le métal et dans les phases d’hydrures, sont

calculés, permettant de retrouver la valeur de Jk, le flux d’hydrogène total, à l’aide de la formule
suivante [65] :

Jk = (δkl − Akl)JZr
l + AklJ

hr
l ) (2.16)

où δkl correspond au delta de Kronecker, et Akl à un tenseur diagonal sans dimension qui dépend
de la fraction volumique d’hydrure f et de l’orientation des hydrures. JZr

l et Jhr
l sont calculés de

la même façon que précédemment à partir de la loi de Fick :

Jω
l = −Dω

(
∂Cω

s

∂xl
+ Cω

s Q∗ω

RT 2
∂T

∂xl
− Cω

s V̄ ω
H

RT

∂ph

∂xl

)
(2.17)

D’autres modèles prenant en compte la diffusion de l’hydrogène en solution solide dans plusieurs
phases existent. C’est le cas des articles de Veshchunov et al. [67] qui ne prennent pas en compte
l’effet de la contrainte.

Modèle de Courty et al.

Le modèle de Courty et al. [68] ne prend pas en compte l’effet du gradient de contrainte. Con-
trairement aux deux modèles décrits précédemment, la formule du flux d’hydrogène ne prend pas
en compte la précipitation de l’hydrogène (facteur (1 − f)). Ainsi, les concentrations dans ce mod-
èle sont définies sur le volume total du volume élémentaire représentatif (c’est-à-dire au nœud).
Dans le modèle de Xia et al. [66] les concentrations sont définies au noeud mais en séparant la part
occupée par l’hydrogène précipité de la part occupée par l’hydrogène en solution solide et c’est ce
qui mène à la définition de la fraction volumique d’hydrure f . Il est possible de passer d’un modèle
à l’autre :

CCourty
ss = (1 − f)CXia

ss (2.18)

2.2.4 Déformation due à la présence d’hydrogène

2.2.4.1 Observations expérimentales

Zanellato et al. [69] observent, à partir de leur étude sur la limite de solubilité de l’hydrogène, une
expansion macroscopique de leurs échantillons lors du chauffage de ces derniers : la dissolution
des hydrures sous forme d’hydrogène en solution solide génère une déformation de la matrice.
Cette augmentation de volume a été calculée pour le deuterium par MacEwen et al. [70] et pour
l’hydrogène par Eadie et al. [71] et Barrow et al. [72]. Les valeurs rapportées d’une expérience à
l’autre sont proches et montrent une anisotropie : la déformation locale est 1,65 fois plus grande
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dans la direction < c > que dans la direction < a > d’après [70], 1,47 fois d’après [69], et 1,59 fois
d’après [72]. L’expression de la déformation induite par la présence d’hydrogène en solution solide
est reliée à la déformation locale selon MacEwen et al. [70] et s’écrit comme suit :

λij = ∂ϵij

∂rZr
(2.19)

avec rZr le ratio atomique de sites interstitiels occupés par des atomes d’hydrogène, et λij les
déformations induites par la présence des atomes d’hydrogène égales à :


λ1 = 0, 033

λ2 = 0, 033

λ3 = 0, 054

(2.20)

où les directions 1 et 2 correspondent à la direction < a > et la direction 3 à < c >. Puls [58]
propose la relation suivante pour exprimer les valeurs de λij en fonction des paramètres de maille,
dans le cas d’une structure hexagonale compacte :

1
a0

da

drZr
= 1

2(λ1 + λ2) (2.21)

et
1
c0

dc

drZr
= λ3 (2.22)

Finalement, Barrow et al. [72] montrent que la valeur du volume molaire V̄H partiel de l’hydrogène
dans le zirconium ne dépend ni de la concentration d’hydrogène en solution solide ni de la tempéra-
ture, et est égale à 1, 68 × 10−6 ± 0, 02 m3.mol−1. Cette valeur est très similaire à celles mesurées
dans d’autres études telles que [69]–[71].

2.2.4.2 Modélisation de la déformation induite par la présence d’hydrogène en solu-
tion solide

Xia et al. [66] prennent en compte l’expansion de la matrice induite par la présence des atomes
d’hydrogène dans le matériau avec le volume molaire V̄H :

ϵ̇∼
hy =

(1 − f

3 Ċss − ḟ

3 Css

)
V̄ HI∼ (2.23)

où Ċss est la variation d’hydrogène en solution solide.

Dans le cas du modèle de Jernkvist et Massih [65], la déformation induite par la présence
d’hydrogène en solution solide présentée à la partie 2.2.4.2 s’écrit comme suit :

ϵ̇hy
kl = d

dt

((1 − f)CssV̄H

3 δkl

)
(2.24)
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Synthèse de la partie 2.2

L’hydrogène en solution solide dans les alliages de zirconium diffuse sous l’effet de trois
forces motrices : un gradient de concentration d’hydrogène en solution solide, un gradient de
contrainte, et un gradient de température. La vitesse de diffusion, au travers du coefficient
de diffusion, varie d’un alliage à l’autre et augmente avec la température. La valeur donnée
par Kearns [49] sur le Zircaloy-4 est retenue pour la suite de l’étude.

Il existe deux types de modèles numériques de diffusion de l’hydrogène : les modèles en
régime permanent [58], [59] et les modèles continus [65], [73]. Les deux modèles continus
proposés dans cette bibliographie sont similaires, mais l’un prend en compte la diffusion de
l’hydrogène en solution solide dans les hydrures et pas l’autre [65]. Cependant, les résultats
expérimentaux montrent que la vitesse de diffusion de l’hydrogène en solution dans ces phases
est négligeable par rapport à la diffusion dans la phase α−Zr aux températures d’intérêt de
la DHC i.e [150 − 300°C].
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2.3 Germination, croissance et dissolution des hydrures

Lorsque la teneur locale en hydrogène atteint la limite de solubilité en précipitation, notée CTSSP,
l’hydrogène précipite sous la forme d’hydrures. Cette partie présente dans un premier temps où cette
précipitation se fait. Il est ensuite question de la mesure expérimentale de la limite de solubilité
et de la compréhension du phénomène d’hystérésis. Des modélisations de ce phénomène sont
présentées. La troisième partie discute de la réorientation des hydrures sous l’effet de l’application
d’une contrainte externe. La quatrième partie discute de l’observation et de la prise en compte dans
les modèles numériques de la déformation d’accommodation du matériau induite par la formation
des hydrures. Finalement, le comportement à rupture des hydrures est discuté dans la cinquième
partie, mettant en évidence leur fragilité aux températures d’intérêt (100–350 °C), en comparaison
au comportement à rupture des alliages de zirconium dans cette gamme de température.

2.3.1 Lieu de précipitation des hydrures

Dans les alliages de zirconium détendus, comme le Zircaloy-4, les grains sont fins et allongés.
Dans ce cas, les hydrures précipitent plutôt de façon intergranulaire. Dans le cas d’un matériau
recristallisé, ils précipitent de façon inter- ou intragranulaire [14], [74]. Dans les deux cas, les
hydrures intragranulaires sont plus épais que les hydrures intergranulaires [14]. Une et al. [74]
observent un effet de la vitesse de refroidissement lors des traitements thermiques. Lorsque ce
refroidissement est lent, leur précipitation est favorisée dans les joints de grain.

Des observations EBSD et TEM ont permis de montrer que les plans d’habitat des hydrures
intergranulaires sont les plans {0001} [14], et les plans {101̇7} dans le cas des hydrures intragran-
ulaires [75], avec dans les deux cas, les plans {111} des hydrures parallèles aux plans (0001) de la
matrice α-Zr [14], [19], [74]–[76].

Une et al. [74] observent, dans une zone sans contrainte résiduelle d’un Zircaloy-2 recristallisé,
81 % des hydrures se situent au niveau des joints de grain dont les faces sont parallèles à la direction
circonférentielle. L’effet de la contrainte est discutée dans la partie 2.3.3.

2.3.2 Limite de solubilité : phénomène d’hystérésis

La limite de solubilité de l’hydrogène dans le zirconium présente une hystérésis : pour une même
température, la précipitation et la dissolution des hydrures ne se produisent pas à la même con-
centration.

La limite de solubilité en dissolution des hydrures est appelée CTSSD (Terminal Solid Solubility
in Dissolution) et la limite de solubilité en précipitation de l’hydrogène en solution solide est appelée
CTSSP (Terminal Solid Solubility in Precipitation).

2.3.2.1 Observations expérimentales

Deux méthodes expérimentales sont principalement utilisées pour déterminer la limite de solubilité
de l’hydrogène dans le zirconium :

• La calorimétrie différentielle à balayage (DSC) est une méthode non-destructive permettant
de suivre l’évolution des échanges de chaleur entre le dispositif, l’échantillon et un échantillon



Germination, croissance et dissolution des hydrures 21

de référence. En effet, lors d’une transition de phase, de la chaleur est émise ou absorbée,
ce qui va générer un échange de chaleur entre l’échantillon et le dispositif pour permettre de
maintenir la température de l’échantillon égale à celle de la référence. La quantité d’énergie
échangée est mesurée par un calorimètre différentiel.

• La diffraction par rayons X (DRX), consiste à envoyer des faisceaux rayons X sur un échantil-
lon et à récupérer le signal produit par les interactions faisceaux-matière. Colas et al. [77] don-
nent une courbe d’évolution de l’intensité du signal reçu en fonction du temps avec l’évolution
de la température : l’intensité du signal diminue jusqu’à atteindre 0 au pic de température,
puis ré-augmente lorsque la température diminue. La différence de température à laquelle le
signal atteint 0 et ré-augmente met en évidence l’hystérésis.

D’autres méthodes existent comme par exemple la « Dynamics Elastic Modulus » (DEM) et la
« Small Angle Neutron Scattering » (SANS) utilisées par Pan et al. [78], ou encore la méthode
« Pressure Concentration Temperature » (P-C-T) utilisée par Pebler et Gulbransen dans une étude
non publiée mais rapportée par Kearns [79] et enfin la méthode de « Diffusion equilibrium » utilisée
par Kearns [79] et Kammenzind et al. [18].

Ces études expérimentales ont permis de faire plusieurs constats, mais le phénomène n’est pas
encore totalement compris. Kearns [79] montre qu’il n’y a pas de grande différence entre les valeurs
obtenues d’un alliage de zirconium à l’autre pour des températures inférieures à 550 °C, et que la
taille des grains n’a pas d’effet sur les valeurs obtenues. Au contraire, Kolesnik et al. [80] expliquent
que la différence de température entre les limites de solubilités en dissolution et en précipitation
varie de 30 à 100 °C selon le type d’alliage étudié et les conditions expérimentales.

Plus récemment, Pan et al. [78] mettent en évidence l’influence de l’historique thermique du
matériau sur la CTSSP (et donc sur l’hystérésis). Des travaux récents de Lacroix et al. [81] vont
dans ce sens et expliquent qu’une dissolution partielle des hydrures influe sur la limite de solubilité
en précipitation de l’hydrogène, et montrent donc l’importance de la prise en compte de l’historique
thermique dans le phénomène d’hystérésis : si des hydrures sont déjà présents lors du refroidissement
du matériau, l’hydrogène précipite sans hystérésis. Ils expliquent donc que la CTSSP n’est pas la
limite de précipitation de l’hydrogène à l’équilibre, mais la valeur maximale d’hydrogène en solution
solide que peuvent contenir les alliages de zirconium avant germination de nouveaux hydrures.

2.3.2.2 Expression de la limite de solubilité

Les limites de solubilité (en dissolution et en précipitation) suivent une loi d’Arrhenius de la forme :

CTSSx = Axexp
(

− Bx

RT

)
(2.25)

Le Tableau 2.3 recense les valeurs des paramètres déterminées par plusieurs auteurs. La Figure 2.8
donne l’évolution de la limite de solubilité en dissolution et en précipitation en fonction de la
température à partir des données de plusieurs auteurs, regroupées par Motta et al. [44]. D’après
la Figure 2.8, la quantité maximale d’hydrogène en solution solide que peut contenir les alliages de
zirconium est quasiment nulle à température ambiante et atteint environ 200 wppm à 350 °C, en
passant par 100 wppm à 250 °C.

Lors d’un changement de phase de l’énergie est consommée ou libérée pour passer d’un état
à l’autre. Dans le cas de la précipitation de l’hydrogène et de la dissolution des hydrures, il
faut également prendre en compte le travail lié au changement de volume sous contrainte ainsi que
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Mat.
Temp. AP BP AD BD

Méthode Réf.
[°C] 104 [wppm] [J/mol] 104 [wppm] [J/mol]

Zr

<500 5,26 28068 14,1 38104 DSC [82]

>287 88,5 33170 6,02 32712 DSC [72]

<287 53,5 41112 6,02 32712 DSC [72]

Zr-2.5%Nb 2,47 25840 51,0 45610 DEM [78]

Zy2

CTSSD < 600
5,26 28068 12,8 36540 DSC [82]

CTSSP > 260

CTSSP < 260 1,07 21026 / / DSC [82]

<400 13,87 34469 10,6 35990 DSC [83]

<550 / / 16,10 37411 Diff. eq. [79]

Zy4

<50 4,01 27336 5,25 32117 DSC [84]

400-498 / / 9,90 34541 P-C-T [79]

<570 6,644 29630 51,08 45610 DRX [69]

260-482 3,10 25279 6,60 32196 Diff. eq. [18]

250-500 / / 26,30 39309 DSC [85]

Table 2.3: Valeurs des paramètres de la loi d’Arrhenius de limite de solubilité en précipitation et
en dissolution selon plusieurs auteurs.

l’éventuelle dissipation d’énergie plastique. Puls [58], [86] exprime ainsi une formulation de la limite
de solubilité en fonction des énergies mises en jeu au cours de la précipitation et de la dissolution :

CTSSPuls = CTSS × exp
(

Winc
RT

)
(2.26)

où CTSS correspond à l’équilibre thermodynamique et Winc s’exprime comme suit :
W TSSP

inc = Wel

W TSSD
inc = Wel,p − Wplas

W TSSG
inc = Wel,p + Wplas

(2.27)

avec Wel l’énergie de déformation élastique totale de la matrice et des hydrures précipités, et
Wel,p−Wplas l’énergie de déformation élastique restante et Wplas l’énergie d’accomodation plastique.
Puls [86] explique donc que la CTSSP est gouvernée par la germination des hydrures et une énergie
d’accomodation provenant de la différence de densité entre les hydrures et la matrice, et que la
CTSSD est gouvernée par des effets plastiques. Il distingue également le cas où la précipitation se
produit par croissance d’hydrures préexistants et non germination de nouveaux hydrures.
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Figure 2.8: Données expérimentales des valeurs de CTSSD et CTSSP de plusieurs auteurs, regroupées
par [44].

2.3.2.3 Influence de la contrainte sur la limite de solubilité

Lorsqu’une contrainte positive est appliquée, la température de la limite de solubilité en précipi-
tation augmente de 0, 08 ± 0, 02 °C/MPa [87] du fait d’une diminution du potentiel chimique de
l’hydrogène par la contrainte [88]. Dans ces conditions la limite de solubilité peut s’exprimer comme
suit [61], [66] :

CTSSx = CTSS × exp
[

phV̄H

RT
− Wint

RT

]
(2.28)

avec V̄ h
H ≈ 1, 5 cm3/mol [70], [89] et Wint est l’énergie d’interaction entre la contrainte extérieure ap-

pliquée et la déformation d’accommodation induite par la formation d’hydrures, qui s’exprime [58],
[62], [65], [66] :

Wint = V̄Zr
x

· σij · ϵhydrures
ij (2.29)

où V̄Zr est le volume molaire d’hydrure, σij est la contrainte externe, ϵhydrures
ij est la déformation

de la matrice due à l’insertion d’hydrures, et x est la stœchiométrie (ZrHx). Une variante de cette
expression permet de prendre en compte un terme d’interaction dû à l’hydrogène en solution solide.
Avec cet élément en plus, et dans le cas de la précipitation, l’énergie d’interaction s’écrit :

Wint = V̄Zr
x

· σij · ϵhydrures
ij − σij · ϵhydrogene

ij · V̄Zr (2.30)

Dans le cas de la dissolution les signes sont opposés.
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2.3.2.4 Modélisation de la cinétique de précipitation des hydrures et de la dissolution
de l’hydrogène

La variation d’hydrogène en solution solide s’écrit comme suit :

dCss

dt
= −K(Css − CTSSx) (2.31)

où K est le coefficient cinétique et CTSSx la limite de solubilité en précipitation (x = P) ou en
dissolution (x = D). Deux modèles sont décrits ci-dessous ; (i) le modèle introduit par Marino [90]
prenant en compte la germination des hydrures et la dissolution de l’hydrogène en solution solide
; (ii) le modèle Hydride Nucleation Growth Dissolution (HNGD) développé par Lacroix et al. [81]
ajoutant un terme de croissance des hydrures.

Modèle de Marino

Dans le cas du modèle de Marino [90], reprit par Courty et al. [68], [91], lorsque la concentration
d’hydrogène en solution solide dépasse la CTSSP il y a précipitation de l’hydrogène en solution
solide sous la forme d’hydrogène précipité, c’est à dire une diminution de la valeur de Css et une
augmentation de Cpp. Au contraire, lorsque la limite de solubilité en dissolution est atteinte, la
concentration en solution solide Css augmente et la concentration précipitée Cpp diminue, ce qui
donne :

• Précipitation :

Si Css > CTSSP,



dCss
dt = −∇ · J − Kn(Css − CTSSP)

dCpp

dt = Kn(Css − CTSSP)


(2.32)

avec Kn le coefficient cinétique de la précipitation en germination mesuré par Kammenzind
et al. [92] : √

Kn = Aα × exp
(

− Qα

RT

)
(2.33)

où Aα ≈ 62, 3 s−1/2 et Qα ≈ 4, 12 × 104 J.mol−1. Dans ce cas dCpp

dt est positif, il y a bien une
augmentation de la concentration d’hydures,

• Dissolution :

Si Css ≤ CTSSD et Cpp > 0,



dCss
dt = −∇ · J + KD(CTSSD − Css)

dCpp

dt = −KD(CTSSD − Css)


(2.34)

avec KD le coefficient cinétique de dissolution tel que KD ≫ Kn et KD ≫ l2

DH
, où l est défini

comme une longueur microstructurale (espace entre deux sites de germination, comme les
dislocations ou les joints de grains). Dans ce cas, dCpp

dt est négatif, il y a une diminution de
la concentration d’hydrures.
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Entre les deux, dans la zone d’hystérésis, ni la dissolution ni la précipitation ne se produisent.

Pour continuer, Stafford [93] modifie le modèle BISON utilisé par Courty et al. [68] en intégrant
fα, la fraction volumique de phase α, égale à 1 − f . Ce qui donne :

∂fαCss

∂t
= −∇ · fαJ − fαS (2.35)

∂f

∂t
= MZrH1.66

MH

fαS

1.66 (2.36)

avec S = dCpp

dt . Dans ces deux implémentations la cinétique de précipitation en germination est
décrite par une loi d’Arrhenius (équation 2.33). Néanmoins, Courty et al. [91] n’ont pas trouvé de
dépendance à la température lors de leurs essais.

La concentration d’hydrogène précipité dans les hydrures est limitée par la formule suivante :

Cmax = x
MH
MZr

106 [wppm] (2.37)

avec MH et MZr respectivement les masses molaires de l’hydrogène et du zirconium. Néanmoins,
dans le modèle de Courty et l’implémentation de Stafford, une limite arbitraire bien inférieure à
Cmax est implémentée.

Pour continuer, Jernkvist et Massih [65] prennent aussi en compte la fraction volumique d’hydrures
dans leur modèle :

df

dt
= −1

τ
(f − fe) (2.38)

où τ est le temps caractéristique l2

DH
où l = 3, 0 × 10−5 m et fe la fraction volumique d’hydrures

qui devrait être atteinte après un temps infini sans modification des conditions, telle que :

fe = Ctot − CL

CU − CL
si CL ⩽ Ctot ⩽ CU (2.39)

avec CL la limite de solubilité de l’hydrogène et CU la limite inférieure de concentration d’hydrogène
dans une phase d’hydrures δ pure. Jernkvist et Massih reprennent la valeur donnée par Baner-
jee [94] CU = 97, 30 mol.m−3.

Modèle HNGD

Le modèle Hydride-Nucleation-Growth-Dissolution (HNGD) a été développé pendant la thèse de
Lacroix [81], [95], [96] à partir d’essais DRX réalisés sur du Zircaloy-4 détendu. Ces essais mettent
en évidence une diminution de la concentration d’hydrogène en solution solide même lorsque la
limite de solubilité en précipitation n’est pas atteinte. Passelaigue et al. [97], [98] ont ensuite
légèrement modifié et implémenté ce modèle dans BISON.

Ainsi, le modèle HNGD prend en compte la dissolution des hydrures, la précipitation de
l’hydrogène en solution solide (de la même manière que Courty et al. [68]) et la croissance des
hydrures.

Dissolution des hydrures

L’équation de dissolution est de la même forme que dans le modèle de Courty [68] :
∂Css

∂t
= −KD(Css − CTSSD) (2.40)
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Dans ce modèle, une fonction d’Arrhenius est utilisée pour exprimer la valeur de KD en fonction
de la température :

KD = KD0 × exp
(

− ED

kBT

)
(2.41)

avec KD0 = 4, 11 × 103 s−1, ED = 0, 46 eV.at−1 (44386 J.mol−1) et kB la constante de Boltzmann.

Précipitation de l’hydrogène

Germination :

La partie germination du modèle HNDG correspond à une précipitation rapide et son expression
est comparable à celle utilisée pour la précipitation dans le modèle de Courty :

∂Css

∂t
= −Kn(Css − CTSSP) (2.42)

avec une expression de Kn différente :

Kn = Kn0fα × exp
(

− Eth

kBT

)
(2.43)

où Kn0 = 2, 75 × 10−5 s−1, Eth l’énergie de formation des hydrures δ définie en fonction de la
température par un polynôme de degré 3 et fα défini par :

fα = 1 − xpp

xδ
(2.44)

où xpp est la fraction atomique d’hydrures et xδ est la fraction atomique d’hydrogène dans un
hydrure δ pur (donnée ici environ égale à 0.62). Et :

Eth = −Eth0 + Eth1T − Eth2T 2 + Eth3T 3 [eV.at−1] (2.45)

avec Eth0 = 0, 5655, Eth1 = 4 × 10−4, Eth2 = 2 × 10−7, et Eth3 = 3 × 10−10.

Croissance :

La partie croissance correspond à une précipitation lente, c’est à dire à une croissance des
hydrures dans la zone d’hystérésis. Les essais montrent qu’en attendant suffisamment longtemps
à température constante, la concentration d’hydrogène en solution diminue jusqu’à la limite de
solubilité en dissolution. L’équation suivante est utilisée :

∂Css

∂t
= −KG(Ctot − CTSSD)p(1 − x)(−ln(1 − x))1−1/p (2.46)

avec x= Cpp(t)
Ctot−CTSSD

l’avancée de la réaction, et p le paramètre d’Avrami correspondant à la croissance
des plaquettes d’hydrures sans germination, égal à 2,56.

Deux termes sont pris en compte pour définir KG : un terme lié à la diffusion KD
G et un à la

réaction KR
G . La valeur de KG reflète le processus le plus lent des deux comme étant limitant :

1
KG

= 1
KD

G

+ 1
KR

G

(2.47)
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Contrôle cinétique par la diffusion : KD
G

La croissance des hydrures peut être contrôlée par la diffusion, c’est-à-dire le temps nécessaire
pour que l’hydrogène en solution solide diffuse dans le matériau jusqu’à un germe d’hydrure où il
peut précipiter.

KD
G = 5, 53 × 105v0fα × exp

(
− 0, 9

kBT

)
[s−1] (2.48)

avec v0 est défini par la règle des segments inverses :

v0 = x0 − xα

xδ − xα
(2.49)

où x0 est la fraction atomique totale d’hydrogène, xα est la fraction atomique d’hydrogène dans la
phase α à la frontière α/(α + δ) du diagramme de phase. Elle peut être obtenue en convertissant la
valeur de CTSSD de ppm massique. à pourcentage atomique. Et xδ la fraction atomique d’hydrure
à la frontière (α + δ)/δ du diagramme de phase, fittée par un polynôme de degré trois :

xδ(T [K]) = −9, 93 × 10−11T 3 + 8, 48 × 10−8T 2 − 5, 73 × 10−5T + 0, 6238 (2.50)

Contrôle cinétique par la réaction : KR
G

La croissance des hydrures peut être contrôlée par la réaction en surface, c’est à dire le temps
nécessaire pour que l’hydrogène en solution solide réagisse avec la matrice de zirconium pour former
une phase hydrure.

KR
G = 1, 6 × 10−5v0fα × exp

(
− Eth

kBT

)
[s−1] (2.51)

Finalement, une analyse de sensibilité des paramètres de ce modèle a été réalisée par Seok et
al. [99]).

Synthèse de la partie 2.3.2

La limite de solubilité en précipitation de l’hydrogène et en dissolution des hydrures
présente une hystérésis. Cette hystérésis s’explique par l’ajout d’une énergie de déforma-
tion d’accommodation de la matrice lors de la précipitation de l’hydrogène [58], [82], [100].
L’application d’une contrainte externe modifie la valeur de ces limites : l’hystérésis diminue
avec l’application d’une contrainte. Pour prendre en compte cette modification, Puls [58]
ajoute l’énergie d’interaction dans l’expression des limites de solubilité.

La précipitation de l’hydrogène en solution solide et la dissolution des hydrures ont été
modélisées par plusieurs auteurs. Le modèle de Passelaigue et al. [97] s’appuie sur des
résultats récents et tient compte de la croissance des hydrures dans la zone d’hystérésis en
plus des phénomènes de précipitation et dissolution, ce qui le rend plus complet et proche
de la réalité.

2.3.3 Réorientation des hydrures

Lorsqu’aucune contrainte n’est appliquée, les hydrures sont préférentiellement orientés parallèle-
ment à la direction circonférentielle (voir partie 2.3.1). L’observation expérimentale de la DHC a
mis en évidence la présence d’hydrures radiaux, c’est à dire parallèles à la direction de sollicitation
en pointe de fissure, favorisant la propagation de la fissure. Cette partie discute des mécanismes
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de réorientation des hydrures. Les valeurs de contrainte seuil nécessaire pour observer cette mod-
ification d’orientation disponibles dans la littérature sont d’abord présentées. L’influence de la
teneur en hydrogène sur cette réorientation est discutée dans un second temps. Une troisième
partie présente comment cette réorientation est prise en compte dans le modèle de DHC de Massih
et Jernkvist [65].

2.3.3.1 Contrainte seuil de réorientation

Vizcaino et al. [87] expliquent que sous l’effet d’un chargement, les hydrures germent préféren-
tiellement au niveau des dislocations du fait d’une augmentation de la concentration d’hydrogène
en solution solide et d’une diminution de l’énergie nécessaire à accommoder la matrice lors de la
précipitation des hydrures dans ces zones. Le plan de précipitation des hydrures microscopiques
passent de {0001} aux plans {101̄i} avec i = 0 − 7 [101]. Ainsi, à partir d’une certaine valeur de
la contrainte locale, appelée Threshold Hoop Stress, une partie des hydrures ne précipitent plus
comme décrit dans la partie 2.3.1 mais perpendiculairement à la direction du chargement [102],
[103]. La Figure 2.9 donne un exemple de cette réorientation. La valeur de la contrainte seuil
dépend de l’état métallurgique du matériau et du type de sollicitation :

• La plupart des études sur le Zircaloy-4 détendu fournissent des valeurs comprises entre 80 et
100 MPa [77], [104]–[108]. Les valeurs données par Colas et al. [109] sont comprises entre
150−200 MPa, néanmoins les échantillons ont été prélevés dans un sens inhabituel mettant en
avant un effet de la texture sur la valeur de la contrainte seuil. Pour le Zircaloy-2 recristallisé
les valeurs sont plutôt comprises entre 40 et 80 MPa [110]–[112].

• La contrainte seuil diminue avec l’augmentation de la bi-axialité du chargement, avec des
valeurs évoluant de 75 à 150 MPa (respectivement pour la traction bi-axiale et la traction
simple) [38], [113]

Figure 2.9: Micrographie montrant la réorientation des hydrures sous l’effet d’une contrainte dans
du Zircaloy-2 [13].

Pour finir, plusieurs études [104], [109], [114] expliquent que la fraction volumique d’hydrures
radiaux augmente avec le nombre de cycles thermiques réalisé jusqu’à une valeur limite qui dépend
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de la concentration d’hydrogène initiale. La Figure 2.10 montre cette réorientation en fonction du
nombre de cycles réalisés pour deux concentrations d’hydrogène.

Figure 2.10: Micrographies montrant la réorientation des hydrures en fonction du nombre de cycles
thermiques [104].

2.3.3.2 Influence de la teneur en hydrogène

Lorsque la température de traitement augmente, la proportion d’hydrures radiaux augmente puisque
plus d’hydrogène en solution solide est disponible pour re-précipiter sous chargement mécanique [115],
[116].

Cha et al. [117] et Jang et al. [116] expliquent que lorsque la teneur en hydrogène du matériau est
importante, la longueur des hydrures radiaux réorientés est plus faible. Ils comparent les résultats
pour des teneurs de 250 et 500 wppm : les hydrures circonférentiels bloquent la croissance des
hydrures radiaux. Ces observations sont aussi faites par Daum et al. [118] sur des échantillons de
300 et 600 ppm. Colas et al. [109] donne une deuxième explication à cette limitation : le nombre
de site favorable à la précipitation d’hydrures radiaux est limité, ce qui expliquerait pourquoi un
seuil est atteint malgré l’augmentation du nombre de cycle thermique.

Colas et al. [109], à partir d’études in situ, expliquent que le pourcentage d’hydrures réorientés
diminue avec l’augmentation de la concentration d’hydrogène en solution solide alors que la fraction
volumique d’hydrures reste constante pour des teneurs supérieures à 200 wppm. Cette observation
est aussi faite par Chu et al. dans [119].

2.3.3.3 Modèle numérique de réorientation : modèle de Massih et Jernkvist

L’orientation des hydrures influe sur les propriétés mécaniques du matériau. La réorientation
des hydrures est modélisée à différentes échelles mais dans le cadre de la DHC l’intérêt se porte
sur les modèles macroscopiques. Massih et Jernkvist [120] ont développé un modèle général de
réorientation sous contrainte des phases secondaires dans les alliages en 2D et l’appliquent aux
alliages de zirconium hydrurés avant de fournir un modèle 3D [65]. Dans ce modèle, l’orientation
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des hydrures est une orientation macroscopique moyenne dépendant de l’orientation des germes
microscopiques : en fonction de la température et de la contrainte un paramètre appelé ni donne
la fraction de germes d’hydrures orientés dans la direction i à un instant donné. Ainsi, la fraction
volumique d’hydrures orientés dans la direction i, est égale à f × θi et la variation de la fraction
volumique s’écrit comme suit :

dfi

dt
= [θiΩ(f) + ni(1 − Ω(f))] df

dt
, si df

dt
> 0, (2.52)

avec θi l’orientation moyenne des hydrures, et Ω(f) une fonction empirique sans dimension, continue
et décroissante entre 0 et 1, où Ω(0) = 0 et Ω(1) = 1 et ni est défini, après dérivation d’un modèle
de germination [16], comme suit :

ni(T, σkl) =
n0i × exp

(
υh

c ×ϵT i
kl ×σkl

kBT

)
∑3

j=1 n0j × exp
(

υh
c ×ϵT j

kl
×σkl

kBT

) (2.53)

avec ni0 la fraction volumique des germes d’hydrures dans la direction i (normale à l’hydrure)
lorsqu’aucune contrainte n’est appliquée, σkl le tenseur de contrainte de Cauchy, υh

c le volume
attribué à un germe de taille critique, et ϵT i

kl le tenseur de déformation d’accommodation de la
matrice. Finalement, l’orientation moyenne des hydrures est définie par :

dθi

dt
= (1 − Ω(f))(ni − θi)

f

df

dt
si df

dt
> 0 (2.54)

Jernkvist et Massih [65] utilisent les paramètres suivants : Ω(f) = tanh(62, 5 × f), υh
c = 1, 38 ×

10−26 m3, et (nr0, nθ0, nz0) = (0, 98 ; 0, 01 ; 0, 01).

Synthèse de la partie 2.3.3

Dans le cas du gainage en Zircaloy-4 détendu, les hydrures précipitent préférentiellement
dans le plan {101̄7}, de façon inter- et intragranulaire et orientés circonférentiellement.
Néanmoins, lorsqu’une contrainte est appliquée, une partie des hydrures dissouts précipi-
tent radialement, c’est-à-dire perpendiculairement à la direction de sollicitation. Une con-
trainte seuil à partir de laquelle cette réorientation a lieu a été déterminé de l’ordre de 80 à
100 MPa. Le pourcentage d’hydrures réorientés est plus faible lorsque la teneur en hydrogène
est supérieure à la limite de solubilité à la température maximale atteinte.

2.3.4 Déformation de misfit

2.3.4.1 Observations expérimentales

Les études expérimentales réalisés pour la détermination de la valeur de la déformation de misfit
consistent à évaluer le changement de volume par atome de zirconium lors du changement de
structure cristallographique résultant de la précipitation de l’hydrogène (HCP à FCC). Hellouin de
Menibus et al. [100] expliquent qu’il existe deux hypothèses concernant l’anisotropie de l’expansion
du matériau causée par la présence d’hydrures.

La première, appelée Pure Lattice Transformation Strains (PLTS), considère que la déformation
est accommodée perpendiculairement et parallèlement à l’orientation de l’hydrure. Elle a permis de
calculer un changement de volume de 17, 2 % causé par la précipitation d’hydrures δ, et de 12, 3 %
par les hydrures γ à température ambiante [102], et de 19,29 et 18,67 % à 200 °C [121]. Menibus et
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al. [100] observent aussi une dépendance à la température de l’augmentation de volume : 16,68 %
à 25 °C, 18,25 % à 300 °C et 19,01 % à 500 °C. La Figure 2.11 synthétise ces résultats. Cette
expansion est anisotrope : la variation de volume est 1,60 fois plus importante dans la direction
axiale à température ambiante [100]. Néanmoins, cette anisotropie diminue avec l’augmentation
de la température : elle vaut 1,52 à 300 °C et 1,47 à 500 °C [100], [121].
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Figure 2.11: Évolution de l’augmentation du volume lors de la précipitation d’hydrures δ et γ en
fonction de la température [100], [102], [121].

En considérant la relation d’orientation entre les plaquettes d’hydrure et le zirconium (111)δ ∥
(0001)α-Zr, la valeur de la déformation dite de misfit ϵhydrures peut être calculée. Singh et al. [121]
donnent l’expression suivante :

ϵhydride
∥ = 0, 03888 + 2, 315 × 10−5T

ϵhydride
⊥ = 0, 06646 + 1, 9348 × 10−5T

(2.55)

où ϵhydride
∥ est la déformation dans la direction < a > (plans [11̄00] et [112̄0]), c’est-à-dire dans la

direction parallèle à l’orientation de l’hydrure, et ϵhydrures
⊥ dans la direction < c > (plan [0001]),

c’est-à-dire normale à l’orientation de l’hydrure. Ces valeurs sont utilisées dans le modèle DHC
de Xia et Zhang [66], [73]. D’autres valeurs sont rapportées par Carpenter [102] et Hellouin de
Menibus [100] montrant une faible dépendance à la température :

ϵhydride
∥ = 0, 0458 à 25°C et 0, 0492 à 300°C

ϵhydride
⊥ = 0, 0722 à 25°C et 0, 0748 à 300°C

(2.56)

Shi et Puls [122] donnent une déformation normale au plan de l’hydrure ϵhydride
⊥ égale à 0,054, mais

peu d’informations sont données quant à la provenance de cette valeur.

La deuxième hypothèse proposée est celle de Pure Shear Transformation Strain (PSTS). Elle
est développée par Perovic et al. [123] et Weatherly [124] et considère que la déformation est
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entièrement accommodée dans la direction normale à l’épaisseur des hydrures. Perovic et al. [123]
expliquent que la transformation de la maille HCP en FCC se fait sous l’effet du mouvement des
dislocations a

3 <101̄0> dans le plan basal. Ainsi, la déformation est purement accommodée dans la
direction axiale <c>. Hellouin de Menibus [100] rapporte la valeur de misfit suivante :


ϵhydride
∥ = 0

ϵhydride
⊥ = 0, 1823

(2.57)

Pour exprimer cette déformation dans le repère de la structure, Gong et al. [125], Lin et al. [126]
ou encore Blackmur et al. [127], utilisent les facteurs de Kearns [128]–[131] tel que :

ϵhydrures
ii = fiiϵ

hydride
⊥ + (1 − fii)ϵhydride

∥ (2.58)

Ces études sont réalisées sur des éprouvettes planes. Les valeurs de fi reportées dans Lin et
al. [126] sur du Zircaloy-4 détendu et Gong et al. [125] et Blackmur et al. [127] sur du Zircaloy-4
recristallisé, correspondent respectivement à f11 = 0, 07 et 0, 107 (direction radiale), f22 = 0, 27 et
0, 219 (direction tangentielle), et f33 = 0, 65 et 0, 673 (direction normale). Dans le cas d’un repère
polaire les coefficients sont fr = 0, 6, fθ = 0, 3 et fz = 0, 1 [100]. La déformation de misfit ne
dépend donc pas de l’orientation des hydrures mais de la texture cristallographique.

2.3.4.2 Modélisation de la déformation induite par les hydrures

Pour prendre en compte la présence des hydrures Xia et al. [66] ajoutent un terme de déformation
lié à la déformation de misfit dans leur modèle :

ϵ̇∼
hr = ḟϵ∼

hydride (2.59)

où ḟ est la variation de la fraction volumique d’hydrures, et ϵ̇∼
hr la déformation anisotrope générée

par les hydrures.

Jernkvist et al. [65] relient la déformation de misfit à la distribution de l’orientation des hy-
drures :

ϵ̇hr
kl = d

dt

(
f

3∑
j=1

θjϵhydride
kl

)
(2.60)

Ainsi, du fait de l’anisotropie de la déformation de misfit la déformation varie selon le paramètre
θj .

2.3.5 Comportement à rupture

2.3.5.1 Fragilisation des alliages de zirconium

La Figure 2.12 présente deux faciès de rupture d’une éprouvette en Zircaloy-4 sollicitée à tempéra-
ture ambiante sans hydrures à gauche et avec hydrures à droite. Le faciès de gauche présente un
mode de rupture ductile typique du comportement à rupture de la matrice du Zircaloy-4, tandis
que le faciès de droite correspond à un mode rupture fragile des hydrures [119]. Cette image illustre
la réduction de ductilité observée en présence d’hydrures dans le matériau [132]–[134]. Des essais
de traction à température ambiante réalisés sur des éprouvettes contenant 50 wppm d’hydrogène et
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principalement des hydrures orientés radialement au sens de sollicitation cassent à 0 % de réduction
de section et 0,2 % de l’élongation totale contre 34 et 6 % avec des hydrures orientés aléatoire-
ment [135]. De plus, les hydrures ont un effet durcissant en agissant comme des inclusions fragiles
et font obstacles aux dislocations (directement ou par l’intermédiaire des champs mécaniques qu’ils
génèrent [45]).

Figure 2.12: Observations au MEB de faciès de rupture du Zircaloy-4, avec des hydrures radiaux à
gauche, et sans hydrures à droite [119].

2.3.5.2 Contrainte à rupture

L’émission acoustique (AE) est utilisée par plusieurs auteurs afin de mesurer la contrainte à rupture
des hydrures dans du Zr-2.5%Nb recristallisé [136]–[138] lors d’essais de traction sur des éprouvettes
provenant d’un morceau de gaine aplati. Ces éprouvettes sont usinées de sorte à ce que les hydrures
circonférentiels se retrouvent parallèles à la direction de chargement. Les éprouvettes ont ensuite
été chargées en hydrogène (100 wppm dans [137], [138] et entre 20 et 180 dans [136]). L’AE permet
de mesurer les libérations d’énergie pendant l’essai (appelées événements) et les auteurs tracent la
valeur cumulée de ces événements en fonction du temps. Ils associent le changement de pente de
cette courbe à une propagation de fissure. A basse température (<150 °C), la rupture des hydrures
est fragile. Choubey et Puls [137] donnent une valeur de σf

hydride = 520 MPa à 100 °C et Shi et
Puls [138] donnent une valeur d’environ 650 MPa entre 25 et 130 °C. Ces résultats apparaissent sur
la Figure 2.13. A plus haute température, la contrainte à rupture des hydrures suit l’évolution de la
limite d’élasticité du matériau (qui devient inférieure à la contrainte de rupture des hydrures avec
l’augmentation de la température). Pour mesurer la contrainte à rupture des hydrures à plus haute
température il faudrait utiliser un matériau plus dur ou des éprouvettes entaillées pour augmenter
les contraintes dans l’éprouvette [138].

Plus récemment, Kubo et al.[139] ont réalisé des essais de traction sur des anneaux en Zircaloy-
2 (80 % recristallisé avec une fine épaisseur de zirconium en paroi interne) avec et sans entaille
(contraintes et déformations planes, respectivement) chargés entre 90 et 130 wppm d’hydrogène et
soumis à un cycle thermique de réorientation des hydrures. Un modèle éléments finis a permis de
reproduire leurs essais de traction et de déterminer la contrainte à rupture des hydrures en prenant
en compte la contrainte associée à la précipitation des hydrures σhydride (dont l’expression dépend
de la forme de l’hydrure). Finalement, ils trouvent une valeur de 710 MPa entre 25 °C et 250 °C
(Fig. 2.13).

Shi et Puls [141] expriment l’évolution de la contrainte à rupture des hydrures comme suit (à
partir de données non-publiées) :

σf
hydride = 675, 7 − 0, 09096 × T [K] ± 45 MPa (2.61)
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Figure 2.13: Evolution de la contrainte à rupture des hydrures en fonction de la température pour
différentes études d’après Kubo et al. [139]. Les références de l’article correspondent à : [28] à Kerr
et al. [140], [27] à Choubey et Puls [137], [32] à Shi et Puls [138] et [33] à Simpson [136].

Ce qui donne 628 MPa à 250 °C et 637 MPa à 150 °C. Cette expression est utilisée dans le modèle
de Xia et al. [66] présenté plus loin dans la partie 2.4.5.7. Plus tôt, une expression en fonction du
module d’Young du matériau avait été proposé par Shi et Puls [122] par manque d’information sur
cette valeur, telle que :

σf
hydride = 7, 357 × 10−3E[MPa] (2.62)

Cette expression est utilisée dans le modèle de Varias et Massih [62] (voir partie 2.4.5.7).

2.3.5.3 Ténacité des hydrures

Simpson et Cann [142] ont déterminé la valeur de la ténacité des hydrures Khr
IC

à partir d’essais
sur des éprouvettes CT en Zr-2.5%Nb chargées en hydrogène à 20 °C et 300 °C. Ils obtiennent une
ténacité de 1 MPa

√
m et 3 MPa

√
m, respectivement. Xia et al. [66] donnent une expression linéaire

en fonction de la température :

Khr
IC = 7, 2727 × 10−3(T − 300) + 0, 8182 MPa

√
m (2.63)

Synthèse des parties 2.3.4 et 2.3.5

Lors de leur précipitation, les hydrures génèrent une déformation dite de misfit correspondant
à l’accommodation de la matrice. Cette déformation est anisotrope et ne dépend que très peu
de la température. Les hydrures peuvent entraîner une rupture fragile à des températures
pour lesquelles la limite d’élasticité du matériau est supérieure à la contrainte à rupture
des hydrures et leur présence dans les alliages de zirconium résulte en une diminution de la
ductilité et un durcissement du matériau.

La déformation de misfit est prise en compte dans les modèles de diffusion continus de Xia
et al. [66] et Jernkvist et Massih [65]. La valeur de la contrainte à rupture des hydrures
est un paramètre clé pour la modélisation de la DHC. Par exemple, Xia et al. [66] utilisent
l’expression donnée par Shi et Puls [141]. Varais et Massih [62] celle donnée par Shi et
Puls [122] et Jernkvist [143] celle donnée par Barraclough et al. [144].



La fissuration différée par hydruration (DHC) 35

2.4 La fissuration différée par hydruration (DHC)

2.4.1 Description du phénomène

La fissuration différée par hydruration ou Delayed Hydride Cracking (DHC) en anglais, est un
phénomène multi-physique se caractérisant par la répétition de trois étapes : la diffusion de
l’hydrogène en pointe de fissure, la précipitation d’hydrogène en solution solide sous la forme
d’hydrures, et leur rupture fragile. Les hydrures précipitent dans les zones de forte contrainte ou de
concentration de contrainte, comme en pointe de fissure. Pour expliquer l’augmentation du nombre
d’hydrures dans ces zones, deux visions existent.

2.4.1.1 Diffusion First Model (DFM) ou Potentiel Chimique

Ce modèle est développé par Puls et Dutton. Puls [58] justifie la diffusion de l’hydrogène en solution
solide vers les zones à forte contrainte par l’effet de cette dernière sur le potentiel chimique. A partir
de la Figure 2.7, le potentiel chimique µD

H(r, p) est moteur de la diffusion de l’hydrogène dans le
zirconium sous l’effet d’une pression hydrostatique ph(r) tel que [145], [146] :

µD
H(r, p) = µ0

H + RT lnCD
H (r, p) − ph(r)V̄H (2.64)

où µ0
H est le potentiel chimique du cristal non contraint. Lorsque la contrainte est nulle, l’équation

précédente devient :
µD

H(r, p) = µ0
H + RT lnCD

H (r, p) (2.65)

A l’équilibre, le potentiel chimique de la zone contrainte et de la zone non contrainte sont égaux,
ce qui signifie la concentration dans la partie contrainte CD

H (r, p) est plus importante que la con-
centration dans la partie non contrainte CD

H (r, 0) telle que :

CD
H (r, p) = CD

H (r, 0)exp[ph(r)V̄H/RT ] (2.66)

La même démarche peut être appliquée en présence d’hydrures. La présence d’une contrainte de
traction génère donc un gradient de potentiel chimique résultant de l’accumulation d’hydrogène
dans les zones les plus contraintes : la contrainte de traction déforme la matrice, réduisant
l’énergie du système et attire les atomes d’hydrogène dans cette zone. Ces formules correspon-
dent à l’équation de diffusion de l’hydrogène présentée dans la partie 2.2.3.1.

2.4.1.2 Precipitation First Model (PFM) ou Concentration Gradient

Ce modèle principalement développé par un groupe de chercheurs coréens mené par Kim, explique
autrement la diffusion de l’hydrogène en solution solide en pointe de fissure [147]–[151] après des cri-
tiques du modèle de Dutton-Puls [152]. Selon lui, le chargement permet la germination d’hydrures
seulement en pointe de fissure, conduisant à une diminution locale de la concentration d’hydrogène
en solution solide en pointe de fissure et à la diffusion de l’hydrogène en solution solide vers la
pointe de fissure sous l’effet du gradient de concentration. Dans le modèle précédent, la diffusion
sous l’effet du gradient de concentration se fait vers le reste de l’éprouvette. Kim explique que le
modèle de Dutton-Puls ne permet pas d’expliquer pourquoi (i) la vitesse de DHC est indépendante
du facteur d’intensité des contraintes, (ii) la DHC est dépendante de l’historique thermique et plus
précisément de l’approche à la température d’essai et (iii) il y a un effet de la taille des hydrures
sur la vitesse de DHC. Mais ses arguments sont contredits par Puls dans [57].
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2.4.2 Montages expérimentaux et protocole expérimental

La DHC est étudiée expérimentalement à l’aide de différents essais. Le Tableau 2.4 reprend quelques
types d’essais disponibles dans la littérature réalisés sur des alliages de zirconium et le Tableau 2.5 le
protocole expérimental utilisé lors des essais. La plupart des essais ont été réalisés sur du Zr-2.5%Nb
et proposent de propager la fissure dans l’axe du tube. Le Tableau 2.5 montre que le protocole
expérimental utilisé pour les essais est le même d’une étude à l’autre : la Figure 2.14 synthétise
ces observations et représente l’évolution de la température et du chargement d’un essai de DHC
type. Le cycle thermique permet de maximiser la concentration d’hydrogène en solution solide.
Les températures d’essai sont comprises entre 150 et 300 °C : dans cette gamme de température
le comportement des hydrures peut être fragile (en fonction de la limite d’élasticité du matériau
étudié), ce qui ne serait pas le cas à plus haute température, tandis qu’à plus basse température la
concentration d’hydrogène en solution solide serait plus faible et les durées d’essai trop longues.
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Figure 2.14: Évolution typique de la température et du chargement en fonction du temps d’un essai
de DHC.

Synthèse des parties 2.4.1 et 2.4.2

La DHC est historiquement étudiée sur le Zr-2.5%Nb, mais depuis une dizaine d’années de
plus en plus d’études s’intéressent au Zircaloy-4 et notamment avec des campagnes d’essais
(sur des éprouvettes PLT) internationales portées par l’IAEA [159], [171]. Néanmoins, dans
un souci de représentativité des conditions d’entreposage à sec, la propagation de la fissure
doit se faire dans l’épaisseur de la gaine. Les protocoles expérimentaux décrits d’une étude
à l’autre sont similaires : un cycle thermique est réalisé permettant de maximiser la con-
centration d’hydrogène en solution solide en chauffant l’éprouvette à une température plus
élevée (Tpic) que la température d’essai.
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Type d’essai Propagation Éprouvette Ref.

Cantilever Beam
Specimen (CB)

Radiale (plan de
la fissure θ⃗ − z⃗)

[150],
[153]–[155]

Curved Compact
Thoughness

(CCT)

Axiale (plan de la
fissure z⃗ − θ⃗ )

[154],
[156]–[158]

Compact Tension
Specimen

Axiale (plan de la
fissure z⃗ − θ⃗)

[150], [155],
[159]–[161]

Ring specimen Radiale (plan de
la fissure z⃗ − θ⃗)

[105], [162],
[163]

Pin Loading
Tension (PLT)

Axiale (plan de la
fissure z⃗ − θ⃗)

[159],
[164]–[166]

Arc shaped Radiale (plan de
la fissure z⃗ − θ⃗) [160], [167]

Wedge-open-
loading (WOL)

Axiale (plan de la
fissure z⃗ − r⃗) [160]

Table 2.4: Référencement des éprouvettes utilisées pour réaliser des essais DHC sur des alliages de
zirconium.

2.4.3 Facteur d’intensité des contraintes seuil

Le facteur d’intensité des contraintes seuil KIDHC se définit dans la littérature comme la valeur
en-dessous de laquelle la DHC n’a pas lieu. L’International Atomic Energy Agency dans son
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Mat.
[H] TPeak tdissolution TLoad twait

Ref.
[wppm] [°C] [min] [°C] [min]

Zr-2.5%Nb détendu

60-100 CTSSP+10 / 160-280 0 [168]

100 350 60 250-283 120-180 [158]

60 300 60 250 0 [169]

Zr-2.5%Nb double melted 40-80 320-350 90 160-280 60 [157]

Zy-2 recristallisé 150 TLoad + 50 / 200-300 30 [170]

Zy-4 (détendu et recristallisé) 200 TLoad+50-70 60 200-300 30 [159]

Table 2.5: Exemples de paramètres d’essais utilisés pour étudier la DHC sur des alliages de zirco-
nium.

programme expérimental [171] donne quatre méthodes pour évaluer la valeur du facteur d’intensité
des contraintes seuil :

• Mutliple specimens method : cette méthode consiste à mesurer la vitesse de propagation de
la fissure vDHC à partir d’essais à différentes valeurs de chargement appliqué initial KI . La
valeur de KIDHC correspond à la valeur vDHC = 0.

• Constant displacement method : cette méthode consiste à imposer un déplacement corre-
spondant à une valeur connue de KI . La valeur de KIDHC est atteinte lorsque la valeur de la
force reste inchangée pendant 24 heures.

• Uploading method : cette méthode consiste à appliquer un faible chargement et à l’augmenter
de 5 % toutes les 24 heures jusqu’à la propagation de la fissure. La valeur de KIDHC est calculée
à partir de la valeur de la force précédent la propagation de la fissure, par exemple [155], [162].

• Downloading method : à contrario de la précédente, cette méthode consiste à imposer un
chargement décroissant jusqu’à ce que la propagation de la fissure soit arrêtée pendant
24 heures. La valeur de KI correspond à KIDHC , par exemple [150], [160], [164], [165], [167],
[171].

Plus de détails sont donnés dans le rapport de l’IAEA [171].

2.4.3.1 Influence de la température

La Figure 2.15 donne l’évolution de la valeur du facteur d’intensité des contraintes seuil en fonction
de la température pour des essais sur Zr-2.5%Nb à gauche [122], [141], [154], [155], [161], sur
Zircaloy-2 au centre [160], [162], [167], [172] et Zircaloy-4 à droite [164], [165], [171]. Pour les
trois matériaux, deux régimes sont observés : le premier où KIDHC augmente faiblement avec la
température et le second où il augmente beaucoup plus fortement. La température de transition
entre les deux est comprise entre 240 °C et 310 °C (par exemple, pour le Zircaloy-4 la valeur est
comprise entre 3 et 7 MPa

√
m au niveau du premier régime et atteint 16 MPa

√
m à 307 °C). Cette

augmentation s’explique par la diminution de la limite d’élasticité des alliages de zirconium avec
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la température et l’apparition de plasticité en pointe de fissure ralentissant la propagation de la
fissure.
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Figure 2.15: Revue des valeurs de ténacité en DHC disponibles dans la littérature en fonction de
la température pour différentes études et pour trois alliages de zirconium. La couleur dépend de la
concentration en hydrogène.
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2.4.3.2 Influence de la texture

L’influence de la texture sur la DHC et la valeur du facteur d’intensité des contraintes seuil ont
été étudiées par plusieurs auteurs [160], [173]–[177]. La Figure 2.16 provient d’un article de Kim et
al. [177] et reprend les données des articles cités précédemment. La valeur de KIDHC diminue lorsque
la proportion de grains dont le plan basal est orienté parallèlement au plan de fissure augmente.
Comme les hydrures ont tendances à précipiter parallèlement au plan basal, cette tendance était
attendue [58].

Les points traversés d’une croix sur la Figure 2.16 proviennent d’éprouvettes CCT, dont le plan
de propagation est le plan (z-θ) et la direction de propagation est suivant l’axe z⃗. Les autres données
viennent d’essais sur éprouvettes CB (même plan de propagation mais direction de propagation
suivant r⃗). Les résultats montrent une influence de la direction de propagation de la fissure sur
la valeur de KIDHC (par exemple, pour F = 0, 2, elle est de 15 MPa

√
m avec les éprouvettes CCT

contre 18 MPa
√

m avec l’éprouvette CB). Ce résultat est retrouvé dans Kim et Cheong [150] avec
des essais comparant les deux mêmes types d’éprouvettes, trouvant des valeurs environ 2 MPa

√
m

plus élevées en propagation radiale.

Figure 2.16: Evolution du facteur d’intensité des contraintes seuil en fonction de la proportion
de grains dont l’axe c est proche de la direction de traction [177]. Les sources correspondent à :
[3] [173], [4] [174], [5] [178], [6] [160], [7] [175], [10] [176], [11] [179] et [this study] [177]

2.4.3.3 Influence de la concentration d’hydrogène en solution solide

La Figure 2.15 permet d’observer l’influence de la concentration en hydrogène sur les valeurs de
KIDHC . La plupart des études n’associent pas une valeur exacte de la concentration d’hydrogène à
chaque essai mais un intervalle pour l’ensemble des essais réalisés. En-dessous de 50 ppm massique
une augmentation du facteur d’intensité des contraintes seuil est observée sur la Figure 2.15a. Cela
s’explique par la faible quantité d’hydrogène disponible pour diffuser et former des hydrures en
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pointe de fissure.

2.4.3.4 Temps d’incubation

Le temps d’incubation est défini de deux façons différentes selon les auteurs. Pour ce qui est
des études sur le Zr-2.5%Nb, Singh et al. [157] expliquent qu’il correspond au temps entre deux
propagations de la fissure. C’est à dire le temps nécessaire pour que l’hydrogène en solution solide
diffuse en pointe de fissure, précipite sous forme d’hydrure et croisse jusqu’à atteindre la longueur
critique au chargement donné [145] : c’est le temps entre deux striations observées sur les faciès
de rupture (Figure 2.17). Ce temps d’incubation dépend du flux d’hydrogène en pointe de fissure,
qui lui dépend de la température et de la contrainte. Dans le cas du Zircaloy-4, il n’y a pas de

Figure 2.17: Observation des striations formées pendant la DHC d’un tube CANDU avec une
concentration d’hydrogène de 79 wppm [180].

striations observées. Coleman et al. [159] expliquent qu’en dessous de 280 °C pour certains essais
(PLT) la fissure se propage dès l’application du chargement tandis que pour d’autres un temps «
considérable » est nécessaire avant de l’observer. C’est ce temps d’attente entre l’application du
chargement et le début de la fissuration qui est appelé temps d’incubation. Dans le rapport de
l’IAEA [171], le temps d’incubation diminue avec l’augmentation du chargement : à 250 °C, il est
d’environ 80 minutes lorsque KI = 4, 5 MPa

√
m et d’à peine plus de 10 minutes lorsqu’il vaut

9 MPa
√

m.

2.4.3.5 Fractographies et observations métallographiques

Dans le cas du Zr-2.5%Nb, des striations sont observées dans toutes les études. Un exemple est
donnée sur la Figure 2.17. Plusieurs informations sont données sur ces striations :

• La fissure se propage sur toute la longueur de l’hydrure : l’espace entre chaque striation
représente la longueur critique des hydrures avant rupture comme observé sur la Figure 2.18
et dépend fortement de la température [58], [161], [181].

• La longueur des striations correspond à la zone plastique en pointe de fissure. L’arrêt de
la fissure est dû à l’émoussement de la pointe de fissure lors de la rencontre avec la matrice
ductile du matériau sans hydrures [58], [145].

Dans le cas du Zircaloy-4, aucune striation n’a été observée, les auteurs observent des plaquettes
d’hydrures rompues et des zones de rupture ductile entre les hydrures cassés [159], [164], [171].
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Figure 2.18: Observation au microscope optique de la propagation d’une fissure en DHC [181].

Ruiz-Hervias et al. [163] proposent une image d’un faciès de rupture après un essai de DHC sur du
Zirlo mettant en évidence ce phénomène (Figure 2.19). La Figure 2.20 montre la rupture fragile
par DHC avec des courbures correspondant à des changements de plan ou de direction de la fissure.
Coleman et al. [159] émettent l’hypothèse que l’observation ou non de striations selon le matériau
dépend de la présence de phase bêta dans le Zr-2.5%Nb et de la taille des grains.

Figure 2.19: Faciès de rupture d’un essai de DHC sur du Zirlo montrant la transition entre la rupture
progressive sous critique en DHC (en bas) et la propagation ductile critique (en haut) [163].

2.4.3.6 Calcul du facteur d’intensité des contraintes seuil KIDHC

Shi et Puls [122], [138], [141], [182] donnent l’expression suivante pour calculer le facteur d’intensité
des contraintes seuil :

(KIDHC)2 = E2ϵhydride
⊥ thyd

8π (1 − ν2)2
(

1
1−2ν −

σf
hydride

σy

) (2.67)

avec σy la limite d’élasticité du matériau. Cette formulation est utilisée pour un hydrure massif
en pointe de fissure. Selon la distance de l’hydrure à la pointe de fissure l’expression peut varier.
Les mêmes auteurs proposent une autre équation en considérant un matériau composé de plusieurs
hydrures :

KIDHC = fKhyd
IDHC

+ (1 − f)KZr
IC (2.68)

où Khyd
IDHC

correspond à la formule 2.67 et KZr
IC

est la ténacité de l’alliage de zirconium. Avec cette
formule, pour du Zr-2.5%Nb les valeurs obtenues sont comprises entre 6,2 et 11,5 MPa

√
m. Elle est

utilisée dans le rapport de l’IAEA [171] ou dans les études de Zhang et al. [73] et Hong et al. [183].

D’autres modèles de calculs s’appuyant sur celui de Shi et Puls ont été développés. Les dif-
férences proviennent principalement de l’expression de la contrainte en pointe de fissure et des
hypothèses faites sur les relations entre la zone hydrurée, la process zone, et la longueur critique
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Figure 2.20: Faciès de rupture d’un essai de DHC sur du Zircaloy-4 à 250 °C (sens de propagation
de droite à gauche) [159].

des hydrures pour que la rupture se produise [58]. Par exemple, Zhao et al. [184], en s’appuyant
sur le modèle de Dugdale-Barenblatt [185], [186] et sur les résultats de McMeeking et Evans [187]
proposent la formule suivante :

KIDHC = Khr
IC + 0.22

(1 − ν)ϵhydride
⊥ Ef

√
w (2.69)

où w est l’épaisseur de la zone hydrurée et Khr
IC

le facteur d’intensité des contraintes critique pour
les hydrures, égal à 1 MPa

√
m à 25 °C et 3 MPa

√
m à 300 °C d’après Simpson et al. [188]. Des

auteurs continuent de travailler sur l’expression du modèle de process zone dans le cadre de la DHC
comme Haung et Rajapakse [189] ou Scarth et Smith [190].

Synthèse de la partie 2.4.3

Le facteur d’intensité des contraintes seuil (KIDHC) correspond au chargement à partir duquel
la fissure se propage par rupture fragile locale de la zone hydrurée en pointe de fissure
(Figure 2.22). La valeur de KIDHC dépend :

• De la température : les valeurs de KIDHC n’évoluent que très peu entre 150 °C et 300 °C
puis, du fait de l’augmentation de la plasticité en pointe de fissure, la ténacité en DHC
augmente.

• De la texture : la ténacité en DHC diminue avec l’augmentation du nombre de grains
dont le plan basal est parallèle au plan de fissure.

• De la teneur en hydrogène : la ténacité augmente lorsque la teneur en hydrogène
devient inférieure à 50 wppm, mais aucun effet ne semble observable pour des teneurs
comprises entre 50 wppm et 300 wppm.

Un temps d’incubation est nécessaire pour qu’une zone hydrurée suffisamment longue se
forme (10 − 30 µm). Cette longueur est appelée longueur critique Lc et dépend de la
température, du chargement mécanique et de la teneur en hydrogène. Les images de frac-
tographie montrent qu’en DHC les hydrures cassent de façon fragile, sur des sites inter- ou
intragranulaire. Des striations sont observées lors d’essais sur du Zr-2.5%Nb, tandis qu’elles
ne le sont pas lors d’essais sur du Zircaloy-4.
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2.4.4 Longueur critique de la zone hydrurée

Yan et Eadie [153], [191] ont réalisés des essais de DHC à 150 °C sur des éprouvettes type CB en
Zr-2.5%Nb chargée avec 165 wppm d’hydrogène à chargement constant afin de mesurer la longueur
de la zone hydrurée en pointe de fissure. Les résultats de ces essais montrent deux tendances
(Fig. 2.21) : (i) lorsque KI < KIDHC la zone hydrurée ne fissure pas et sa longueur augmente
avec le chargement ; (ii) lorsque KI ≥ KIDHC la longueur de la zone hydrurée lors de la première
fissuration diminue avec le chargement.

Figure 2.21: Evolution de la longueur critique des hydrures en fonction du facteur d’intensité des
contraintes à 150 °C [153], [191].

La longueur critique Lc n’est pas la même pour l’amorçage de la DHC en pointe de fissure (LcI

équation 2.70) et pour la propagation en DHC lorsque la fissure se déplace (LcII équation 2.71) [141].
Ces équations montrent qu’avant d’atteindre la valeur de KIDHC , la longueur critique de la zone
hydrurée nécessaire est plus grande pour un chargement plus faible et la longueur associée au
facteur d’intensité des contraintes seuil est très élevée. Lorsque la fissure se propage, la longueur
critique augmente lorsque la limite d’élasticité diminue. Elle augmente donc avec la température
(σy diminue avec T ), Équation 2.71 [141].

LcI = 1
2π

2 (1 + ν) V̄ HKI

3RT ln
(

CTSSP
C0

)
 (2.70)

où C0 est la concentration moyenne d’hydrogène en solution solide avant le début de la diffusion.

LcII = αEϵhydride
⊥ thyd

(1 − µ2)
[

σy

1−2ν − σf
hydride

] (2.71)

avec α un facteur de proportionnalité dépendant du chargement appliqué, de la forme de l’hydrure
et d’autres paramètres [141]. Ces auteurs expliquent qu’il est difficile de relier le facteur d’intensité
des contraintes à la longueur critique du fait de ce paramètre α.
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2.4.5 Vitesse de DHC

2.4.5.1 Influence du chargement

L’évolution de la vitesse de DHC en fonction du facteur d’intensité des contraintes a été très
largement étudiée. Trois phases, présentées sur la Figure 2.22, sont considérées :

• Phase I : à très faible chargement, les hydrures s’accumulent dans la zone en pointe de fissure
sans qu’il y ait rupture fragile des hydrures : la longueur critique des hydrures au chargement
donné n’est pas atteinte [58]. A partir du facteur d’intensité des contraintes seuil, la fissure
commence à se propager : une rupture fragile progressive et sous-critique est observée [192].

• Phase II : la fissure se propage à vitesse constante : le même système de rupture est observé
par rapport à la première phase [192]. Cela signifie que la vitesse de DHC dans la phase II
est indépendante du chargement [58], [157], [159], [191], [192].

• Phase III : le facteur d’intensité des contraintes critique KIC est atteint et la vitesse de
propagation de la fissure augmente considérablement [58] : il y a rupture ductile du matériau
et propagation instable de la fissure [192].
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Figure 2.22: Évolution de la vitesse de DHC en fonction du facteur d’intensité des contraintes
théorique à gauche et mesurée sur du Zr-2.5%Nb et regroupé par l’IAEA [171]

2.4.5.2 Influence de la température

La vitesse de propagation de la fissure lors de la phase II dépend fortement de la température
de l’essai TLoad mais aussi du pic de température atteint TPeak avant l’application du chargement
mécanique (Figures 2.14 et 2.22).
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Influence de la valeur du pic de température

La vitesse de DHC augmente avec l’augmentation du pic de température comme le montre la
Figure 2.23. Elle présente l’évolution de vDHC en fonction de la valeur de TPeak obtenue par Shek
et Graham [193] et l’IAEA [194] pour une température d’essai fixée (ici TLoad = 250 °C) et une
teneur en hydrogène de 60 et 200 wppm, respectivement. La vitesse de propagation en DHC
augmente avec l’augmentation de TPeak jusqu’à une valeur seuil égale à 300 °C où la vitesse se
stabilise à 3, 8 × 10−8 m.s−1. Ce phénomène s’explique par le phénomène d’hystérésis. En effet,
lorsque la valeur de TPeak augmente (jusqu’à la température correspondant à une solubilité en
dissolution égale à la solubilité en précipitation à TLoad), la concentration d’hydrogène en solution
solide augmente et il y a plus d’hydrogène disponible pour la diffusion. Pour une température
supérieure, l’éventuelle augmentation de la concentration en solution solide sera compensée par
une précipitation au refroidissement avant le chargement. Kubo et al. [162] trouvent des résultats
similaires sur du Zircaloy-2.
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Figure 2.23: Evolution de la vitesse de DHC en fonction de la valeur du pic de température pour
des essais réalisés à 250 °C, sur du Zr-2.5%Nb [193] et du Zircaloy-4 [194].

Influence de la température d’essai

La Figure 2.24 donne l’évolution de la vitesse de propagation de fissure en DHC vDHC en fonction
de la température d’essais réalisés sur du Zircaloy-4 et -2 [111], [159], [160], [162], [194] et sur du
Zr-2.5%Nb [195]. Pour les trois matériaux, dans le domaine des basses températures, la vitesse
de propagation augmente avec la température. Cela s’explique par l’augmentation de la vitesse de
diffusion de l’hydrogène et de la quantité d’hydrogène en solution solide dans la matrice avec celle
de la température. Autour de 300−320 °C, la limite d’élasticité du matériau est atteinte avant
la contrainte à rupture des hydrures. De ce fait, la plasticité en pointe de fissure augmente et la
vitesse de propagation diminue très fortement (transition ductile-fragile). La vitesse de propagation
maximale est atteinte pour le Zr-2.5%Nb (2, 5 × 10−7 m.s−1). Les valeurs maximales pour le
Zircaloy-2 et -4 sont 1, 1×10−7 m.s−1 et 7, 9×10−8 m.s−1, respectivement. La différence de valeurs
entre les études peut provenir de l’influence de la limite d’élasticité, de la direction de propagation
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ou de la température de pic sur la vitesse de propagation en DHC.

100150200250300350
Temperature [°C]

10−12

10−11

10−10

10−9

10−8

10−7

10−6

v D
H

C
[m

.s
−1

]

IAEA [2010]

Coleman [2012]

Kubo [2012]

Sakamoto [2008]

Huang [1991]

Levi [2005]

Zircaloy-4

Zircaloy-2

Zr-2.5%Nb

Figure 2.24: Évolution de la vitesse de DHC en fonction de la température d’essai sur les Zircaloy-
4 et -2 [111], [159], [160], [162], [194] et sur le Zr-2.5%Nb [195].

2.4.5.3 Influence de l’orientation des hydrures

Sunil et al. [196] réalisent des essais de ténacité en DHC à chargement constant sur des éprouvettes
CCT (propagation axiale de la fissure) en Zr-2.5%Nb détendu, chargé à 70 wppm d’hydrgoène, avec
et sans traitement de réorientation des hydrures. Les résultats montrent que la vitesse de DHC
est plus rapide lorsque les hydrures sont radiaux que lorsqu’ils sont circonférentiels d’environ un
facteur deux à KI = 20 MPa

√
m et d’un facteur trois à KI = 28 MPa

√
m (à T = 200 et 225 °C). A

250 °C la différence est plus faible, avec une augmentation d’un facteur inférieur à deux (constant
avec le chargement).

2.4.5.4 Influence de la limite d’élasticité

La Figure 2.25 présente l’évolution de vDHC en fonction de la limite d’élasticité lors d’essais réalisés
par l’IAEA [180] sur du Zr-2.5%Nb. Une relation linéaire entre les deux est trouvées :

ln (vDHC) = 0, 008σy[MPa] − 2, 8974 [m.s−1] (2.72)

Sakamoto et al. [170] trouvent la relation suivante : vDHC = −4, 81 + 0, 022σy (10−8 m.s−1) sur du
Zircaloy-2. D’autres études trouvent un résultat similaire [159], [162], [197], [198].

2.4.5.5 Influence de la direction de propagation

Sagat et al. [154] et Kim et al. [168] ont réalisé des essais de DHC avec des propagations axiales
et radiales sur du Zr-2.5%Nb. Les résultats donnent une vitesse de propagation 1,8 à 2 fois plus
importante dans la direction axiale que dans la direction radiale.
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Figure 2.25: Evolution de la vitesse de propagation en DHC en fonction de la valeur de la limite
d’élasticité [180].

2.4.5.6 Mesure de la vitesse de propagation

Plusieurs méthodes existent pour mesurer la vitesse de propagation de fissure. Deux méthodes sont
principalement utilisées et recommandées par l’IAEA : l’Acoustic Emission technique (AE) et la
Potential Drop technique (DPCD).

Émission acoustique (AE)

(en anglais "Acoustic Emission technique"). Utilisée notamment par [136], [151], [181], [191], con-
siste en la détection et l’amplification des ondes élastiques transitoires générées lors d’une défor-
mation ou d’une fissure [199].

Mesure de potentiel à courant imposé (DCPD)

(en anglais "Direct Current Potentiel Drop"). Utilisée notamment par [157]–[159], [164], [165], [169],
consiste à faire passer un courant dans l’éprouvette testée et à mesurer la tension générée dans la
zone d’intérêt, c’est à dire de la fissure. Il existe deux techniques : AC potential drop (faible
courant alternatif de l’ordre de 1 ampère), et DC potential drop (passage d’un courant continu plus
important de l’ordre de 30 ampères).

2.4.5.7 Modélisation numérique

Modèles de régime permanent

Dans le modèle de Dutton-Puls [145] reprenant la Figure 2.7, la vitesse de DHC, vDHC, est égale
à :

vDHC = 2πDH

A x thyd ΩZr NH
(E(L) − E(l)) (2.73)
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avec NH la densité atomique d’un hydrure. Ce modèle est par exemple utilisé par De Las Heras
et al. [156]. Dans cet article, la comparaison des résultats obtenus avec ce modèle et expérimen-
talement montre une bonne concordance des courbes vDHC en fonction de la température pour des
essais sur des CCT en Zr-2.5%Nb à 253 °C.

Modèles continus

La propagation de la fissure dans les modèles continus présentés jusqu’à présent [61], [65], [66] est
modélisée par un modèle de zone cohésive. L’expression de la fragilisation du matériau par les
hydrures diffère d’un modèle à l’autre.

Généralité sur le modèle de zone cohésives

Le modèle de zone cohésive (CZM) au niveau de l’interface relie le saut de déplacement δ⃗ à la
contrainte sur l’interface σ⃗n. A partir d’une valeur de la contrainte σn = σc l’interface est endom-
magée. Cet endommagement D = δ

δc
(où δc est l’ouverture critique de l’interface) varie entre 0

et 1. Lorsque D = 0 il n’y pas d’endommagement et l’interface est "collée" au maillage ; lorsque
0 < D < 1 l’interface est endommagé, décollée et transmet encore un effort de traction.. Cette
zone endommagée est appelée Remote Process Zone (RPZ) et sa longueur RP Z peut être calculée
à l’aide de l’équation 2.74. A l’endroit où D = 1 l’endommagement est maximal, l’interface est
décollée et ne transmet plus d’effort de traction, la fissure s’est donc propagée localement.

RP Z = 9π

32
E

1 − ν2
Gc

σ2
c

(2.74)

L’énergie à rupture Gc correspond à l’aire sous la courbe σc = f(δc) et peut s’exprimer dans le cas
d’une corrélation linéaire égale à :

Gc = 1
2σcδc (2.75)

La Figure 2.26 reprend ce qui vient d’être dit.
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Figure 2.26: Représentation schématique d’un modèle de zone cohésive en pointe de fissure.
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Modèle de Varias et Massih

Varias [62] puis Xia et al. [66] utilisent la relation entre l’ouverture δ et la contrainte σn suivante :

σn = σc
δ

δi
si δ < δi

σn = σc
δc − δ

δc − δi
si δi ≤ δ < δc (2.76)

σn = 0 si δc ≤ δ

où δi est l’ouverture correspondante à σn = σc. La contrainte à rupture σc est exprimée en fonction
de la fraction volumique d’hydrures pour rendre compte de la fragilisation du matériau en présence
d’hydrures :

σc =
√

feσ2
1 + (1 − fe)σ2

0 (2.77)

où σ1 est la contrainte à rupture des hydrures (ici égale à la valeur de σf
hydride proposée par Shi

et Puls dans l’équation 2.61), σ0 est la contrainte à rupture de la matrice en alliage de zirconium
(ici égale à 3, 35 × σy) et fe = 4f est la fraction volumique équivalente d’hydrures. Ce dernier
paramètre peut être considéré comme une fraction volumique critique (fe = 1 lorsque f ≥ 0, 25).
Une fonction différente de fragilisation par les hydrures est utilisée pour l’énergie de rupture :

Gc = feG1 + (1 − fe)G0g(ϕ) (2.78)

avec G1 et G0 l’énergie de rupture des hydrures et du zirconium, respectivement, et g(ϕ) une
fonction de la fluence. Pour calculer les valeurs de G1 et G0 la formule de l’énergie de restitution
est utilisée :

G =
(
1 − ν2) d

E
(KIC)2 (2.79)

avec KZr
IC

= 0, 045(T − 300) + 30 MPa
√

m [62] la ténacité du matériau et Khr
IC

= 7, 2727 × 10−3(T −
300) + 0, 8182 MPa

√
m [142] la ténacité d’un hydrure et d est un paramètre compris entre 0 et 1,

permettant de limiter la valeur de l’énergie de rupture du matériau ductile par rapport à l’énergie
totale (ici égal à 1 et 0,19 (pour G1 et G0 respectivement) pour du Zr-2.5%Nb).

Modèle de Jernkvist

Le modèle de Jernkvist [65] est similaire à celui présenté précédemment. La relation entre contrainte
critique et l’ouverture critique est exprimée comme suit :

σn = σc

[
2 ×

(
δ

δi

)
−
(

δ

δi

)2]
si δ < δi

σn = σc

[
2 ×

(
δ − δi

δc − δi

)3
− 3 ×

(
δ − δi

δc − δi

)2]
si δi ≤ δ < δc (2.80)

σn = 0 si δc ≤ δ

Et l’expression de σc est la suivante :

σc(f, θi) = σ0[fr(f, θi) − fr(1, θi)] + σ1[1 − fr(f, θi)]
1 − fr(1, θi)

(2.81)

où fr(f, θi) = exp
(
−B̂f̂ ĉ

)
est une fonction empirique avec f̂ = Min

[
1,
(
θ′

1 + θ′
2 + Âθ′

3
)

f
]

et Â, B̂

et Ĉ sont des constantes de recalage.
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Synthèse de la partie 2.4.5

Dans le cas d’essai à chargement constant, la DHC est divisée en 3 étapes (Fig. 2.22).

• Phase I : elle correspond au temps d’incubation nécessaire pour atteindre la longueur
critique de la zone hydrurée à un chargement donné. La vitesse de propagation aug-
mente rapidement jusqu’à atteindre une valeur où elle se stabilise.

• Phase II : elle correspond à une propagation à vitesse constante de la fissure. La vitesse
dépend de la température d’essai, de la température de pic et de la valeur de la limite
d’élasticité du matériau. Dans cette phase, la vitesse de DHC est indépendante du
chargement mécanique.

• Phase III : elle correspond à une propagation instable du matériau lorsque la valeur de
KIC est atteinte. Le mécanisme de rupture est donc ductile.

Conclusion de la synthèse bibliographique

Cette synthèse bibliographique a permis d’introduire et d’expliquer les mécanismes mécano- chim-
iques à l’origine de la fissuration différée par hydruration. En reprenant le plan de la synthèse,
s’il y a formation d’une fissure dans une gaine combustible avant son entreposage à sec, plusieurs
étapes se distinguent pour décrire le phénomène de DHC :

1. La diffusion de l’hydrogène. La force motrice qui sera étudiée majoritairement dans le cadre
de cette étude est le gradient de contrainte, pris en compte numériquement par la pression
hydrostatique. La vitesse de diffusion dépend du coefficient de diffusion DH (exprimé en
fonction de la température dans la littérature). La présence d’hydrogène en solution solide
génère un gonflement dans la matrice.

2. La précipitation de l’hydrogène sous la forme d’hydrures une fois que la limite de solubilité
en précipitation du matériau est atteinte. Cette limite présente une hystérésis et est fonction
de la température, de la contrainte (par le biais de l’énergie d’interaction), et, lors d’un re-
froidissement, de la concentration d’hydrures non dissouts en présence. La précipitation sous
forme d’hydrures génère une déformation d’accommodation de la matrice et un durcissement
des alliages de zirconium. Sous l’effet d’un chargement mécanique, les hydrures précipitent
perpendiculairement à la direction de sollicitation. Leur comportement à rupture est fragile
et leur contrainte à rupture est de l’ordre de 700 MPa, ce qui engendre une transition fragile-
ductile lorsque la température augmente. Comme attendu, le domaine fragile s’étend vers de
plus hautes températures lorsque le chargement est davantage triaxial et la limite d’élasticité
plus élevée.

3. La ténacité en DHC KIDHC correspond au facteur d’intensité des contraintes critiques en
dessous duquel il n’y a pas rupture de la zone hydrurée quelle que soit sa longueur. Au-dessus
de cette valeur, la longueur critique diminue lorsque KI augmente. Cette limite est fonction
de la température, de la texture du matériau, de la concentration d’hydrogène en solution
solide. Une fois atteint, la fissure se propage à une vitesse vDHC (répétition des étapes 1 et 2).
Cette vitesse dépend de la concentration d’hydrogène en solution solide initiale et donc de
la température et de la teneur en hydrogène de l’éprouvette, et de la limite d’élasticité du
matériau. Lorsque le facteur d’intensité des contraintes critique du matériau est atteint la
rupture devient ductile et instable.
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Quatre paramètres ressortent donc : la température, la teneur en hydrogène, le temps et le charge-
ment mécanique. Ces paramètres limitent le domaine d’activation des étapes présentées ci-dessus
à des températures comprises entre 150 et 310 °C. Dans la littérature, les dispositifs expérimen-
taux et les éprouvettes qui servent à étudier la DHC permettent d’évaluer KIDHC et la vitesse de
propagation de la fissure avec une procédure d’essai similaire d’une étude à l’autre. Néanmoins, la
plupart ne permettent pas de propager une fissure dans l’épaisseur de la gaine à partir d’un défaut
orienté radialement et ne concernent pas le Zircaloy-4 détendu.

Dans ce contexte, les objectifs de ce travail de thèse sont de développer :

• Une procédure expérimentale permettant de propager une fissure dans l’épaisseur de la gaine
à partir d’un défaut en paroi interne pour quantifier la valeur de KIDHC , d’évaluer l’influence
des paramètres évoqués plus haut, et de fournir une base de données robuste pour établir un
modèle numérique à base physique.

• Un modèle numérique prenant en compte toutes les étapes de la DHC en se basant sur les
résultats expérimentaux. Puis, d’investiguer d’autres pistes comme les effets de l’irradiation
ou d’autres historiques thermo-mécaniques.



3.
Assessing the fracture toughness of Zircaloy-4

fuel rod cladding tubes: impact of Delayed
Hydride Cracking

Résumé

La fissuration différée par hydruration est un phénomène qui pourrait potentiellement se produire
dans les gaines de combustible en Zircaloy-4 pendant l’entreposage à sec. Ce chapitre présente une
procédure expérimentale permettant de quantifier la ténacité de ce matériau en DHC en permettant
la propagation d’une fissure dans l’épaisseur de la gaine, ce qui, jusqu’à présent, n’avait pas été fait
sur ce matériau. Une procédure expérimentale permettant de déterminer la ténacité du matériau
sans DHC est également présentée.

Procédure expérimentale

Cette procédure est composée de cinq étapes :

1. Préparation des éprouvettes. Des tronçons de gaine de Zircaloy-4 détendu d’une vingtaine
de centimètres sont chargés en hydrogène (valeur cible de 100 wppm). Ces tronçons sont
ensuite usinés par électro-érosion sous la forme d’éprouvettes C-ring entaillées.

2. Préfissuration des éprouvettes. Une nouvelle méthode de préfissuration a été développée,
utilisant la diffusion sous contrainte de l’hydrogène et sa précipitation en fond d’entaille. Cette
procédure permet de former des préfissures pointues similaires à celles obtenues par essais de
fatigue (ces essais n’étant pas réalisables au vue de la souplesse de l’éprouvette, comme le
montre l’Annexe A).

3. L’une ou l’autre de ces deux étapes est réalisée :

3a Ténacité sans DHC. Ces essais sont composés de deux étapes ; (i) un cycle thermique
permettant de dissoudre les hydrures formés pendant l’étape de préfissuration et d’obtenir une
distribution homogène d’hydrures circonférentiels dans l’éprouvette ; (ii) un essai mécanique
à vitesse de déplacement constante après mise à température d’essai.

3b Ténacité en DHC. Ces essais sont composés de deux étapes ; (i) un cycle thermique sous une
faible précharge (2-4 N) permettant de maximiser la quantité d’hydrogène en solution solide
; (ii) un essai à chargement mécanique constant en température. Lorsqu’aucune propagation
de fissure n’est observée, l’essai est arrêté après 24 heures.
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4. Mesures après essai. Des observations sont réalisées afin de mesurer la longueur de la
préfissure. Dans le cas des éprouvettes non rompues, des coupes polies après attaque chimique
pour révéler les hydrures sont observées au microscope optique. La longueur de la zone
hydrurée en pointe de fissure est aussi mesurée. Dans le cas des éprouvettes rompues, le faciès
de rupture est observé au microscope électronique à balayage et au macroscope optique. La
longueur de la propagation de la fissure en DHC est aussi mesurée.

5. Calcul du facteur d’intensité des contraintes. Le code calcul par éléments finis Cast3M
est utilisé pour modéliser l’éprouvette en 3D, utilisant une loi de comportement mécanique
élastique afin de calculer le facteur d’intensité des contraintes associé à chaque éprouvette.
Pour cela la méthode G(Θ) est utilisée, permettant de calculer le taux de restitution d’énergie
G directement reliée au facteur d’intensité des contraintes par la relation suivante KI =√

GE′ avec E′ = E
1−ν2 , E le module d’Young et ν le coefficient de Poisson. Le facteur

d’intensité des contraintes est ensuite exprimé en fonction de la force appliquée et de la
longueur de la préfissure. L’Annexe B.3 présente une autre méthode ainsi que des informations
complémentaires sur les résultats obtenus avec G(Θ).

De plus, le logiciel Hydruro développé par le CEA a été utilisé pour quantifier la teneur en hydrures
en pointe de fissure de certaines éprouvettes non-rompues à partir d’observations au microscope
optique de coupes polies, après attaque chimique. Des cartographies de ces coupes ont été réalisées
et mettent en évidence l’effet du chargement et du temps sur la dimension de la zone hydrurée et
de sa densité en hydrures.

Résultats

1. Résultats des essais de ténacité sans DHC. Ces essais ont été réalisés à 25 °C, 200 °C et
250 °C et ont permis de quantifier la ténacité KIc du Zircaloy-4 détendu. Les valeurs obtenues
sont égales à 17, 9+1,3

−1,0 MPa
√

m, 17, 0+0,7
−0,7 MPa

√
m et 16, 6+0,8

−0,7 MPa
√

m, respectivement. Ces
valeurs correspondent à la partie élastique du taux d’énergie de restitution et ne prennent
pas en compte la déformation plastique.

2. Résultats des essais de DHC. Ces essais ont été réalisés à 150 °C, 200 °C et 250 °C et
montrent une propagation progressive de la fissure en DHC suivie d’une propagation ductile
instable de la fissure. Dans le cas des essais non rompus, la longueur de la zone hydrurée
augmente avec le chargement et la densité d’hydrures avec la température. La ténacité en
DHC KIDHC obtenue ne dépend pas de la température dans le domaine étudié et est comprise
dans l’intervalle [7, 2; 9, 2] MPa

√
m. La DHC diminue donc de moitié la ténacité du matériau.

La vitesse de propagation de la fissure en DHC vDHC a aussi été déterminée. Elle augmente
avec la température et passe de 4, 4 × 10−9 à 150 °C à 3, 7 × 10−7 m.s−1 à 250 °C. Le temps
d’incubation, c’est à dire le temps avant propagation de la fissure, diminue avec l’augmentation
de la température et passe d’environ 103 à 150 °C à 101 minutes à 250 °C. Enfin, la mesure
de la longueur de la fissure avant la propagation ductile de la fissure permet de calculer une
valeur de KIc . Les valeurs obtenues sont similaires à celles des essais monotones.

Les valeurs de KIDHC ainsi que celles de vDHC obtenues dans cette étude sont supérieures à celles
obtenues sur ce matériau lors d’essais type PLT (Pin loading Test) où la fissure se propage dans
l’axe de la gaine sont disponibles pour ce matériau. L’écart entre les valeurs de ténacité en DHC
peut s’expliquer par la différence de direction de propagation de la fissure et de la difficulté, lors des
essais PLT, à mesurer expérimentalement la complaisance des éprouvettes (le facteur d’intensité
des contraintes étant calculé à partir de ces mesures).
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Abstract

Delayed Hydride Cracking (DHC) is a hydrogen embrittlement phenomenon that may potentially
occur in Zircaloy-4 fuel claddings during dry storage conditions. An experimental procedure has
been developed to measure the toughness of this material in the presence of DHC by allowing
crack propagation through the thickness of a fuel cladding. Notched C-ring specimens, charged
with 100 wppm of hydrogen, were used and pre-cracked by brittle fracture of a hydrided zone at
the notch root at room temperature. The length of the pre-crack was measured on the fracture
surface or cross-sections. Additionally, a finite element model was developed to determine the
stress intensity factor as a function of the crack length for a given loading. Two types of tests
were conducted independently to determine the fracture toughness with and without DHC, KIDHC

and KIC , respectively: (i) constant load tests at 150°C, 200°C, and 250°C; (ii) monotonic tests at
25°C, 200°C, and 250°C. The results indicate the following: (1) there is no temperature influence
on the DHC toughness of Zircaloy-4 between 150 and 250°C (KIDHC ∈ [7.2; 9.2] MPa

√
m), (2)

within this temperature range, the fracture toughness of Zircaloy-4 is halved by DHC (KIC ∈
[16.9; 19.7] MPa

√
m), (3) the crack propagation rate decreases with decreasing temperature and

(4) the time before crack propagation increases as the temperature and loading decrease.
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3.1 Introduction

Nuclear fuel rod cladding tubes are made of zirconium alloys and constitute the first safety barrier
of nuclear Pressurized Water Reactor (PWRs). During their life inside the reactor (3 to 4 years),
corrosion by the water of the primary circuit results in two phenomena: hydrogen uptake and the
formation of an outer zirconia layer (up to 100 µm thickness). At discharge, fuel assemblies are
cooled for a few years in spent fuel pools. In France and other countries, they are then shipped to
an interim wet storage before reprocessing. Dry storage is currently investigated as an alternative
storage solution. During this storage, fuel assemblies are placed in a closed container filled with
an inert gas and cooled for decades to allow for a decrease in the residual power. Dry storage
conditions are described as follows:

• The temperature evolution depends on fuel enrichment, burnup and cooling performance of
the cask and lies in the [20°C, 300°C] range. It has been shown that there is a temperature
gradient along the length of the fuel assembly [28], [37], [38] but not across the thickness
(< 1°C) [39].

• Moreover, fuel assemblies are subjected to a pressure difference between the external and inter-
nal surfaces. The internal pressure is a consequence of the fission gas and pre-pressurization.
The external pressure is a consequence of the pressurization of the cask where the assemblies
are placed [26]. The tensile hoop stress is maximal at the beginning of the storage and can
reach values between 70 MPa [26], [40], [41] and 85 MPa [37]. The corresponding strain in-
creases to a constant value after about five years and remains constant throughout the storage
process [26], [37], [40].

The temperature and stress conditions associated with defect formation during operation and/or
handling can, therefore, promote the occurence of a phenomenon referred to as Delayed Hydride
Cracking (DHC) during dry storage. DHC was first identified in the early 1970s on the pressure
tubes of CANDU reactors where these tubes operate in reactors within a temperature range of
250°C to 310°C [58]. This problem is not been reported for fuel rod claddings used in PWRs
as they operate at higher temperatures (around 350°C). However, during dry storage, claddings
experience lower temperatures at which DHC may operate.

Delayed Hydride Cracking is a multi-physical mechanical—chemical phenomenon that consists
of three iterative steps: (i) stress-induced diffusion of hydrogen in solid solution at a potential pre-
existing crack tip; (ii) increase of hydrogen at the crack tip causing precipitation of hydrogen into
hydrides and their growth when the Terminal Solid Solubility in Precipitation (CTSSP) is reached;
(iii) brittle fracture of the hydrided zone. This cyclic phenomenon could lead to stable brittle crack
propagation.

Due to its small size, the absorbed hydrogen diffuses in the α-Zr phase from one interstitial
tetrahedral site to another [42]. The diffusion is driven by three forces: concentration gradient
(diffusion toward the zone where hydrogen concentration is the smallest), stress gradient (where
the tensile stress is the largest), and temperature gradient (where the temperature is the lowest).
The diffusion equation is expressed as follows:

J⃗H = −DH

(
∇⃗Css − CssV̄H

RT
∇⃗ph + CssQ∗

RT 2 ∇⃗T

)
(3.1)

where Css, ph, T are the hydrogen concentration in solid solution, the hydrostatic stress and the
temperature, respectively. DH , V̄H , Q∗ are the hydrogen diffusivity, the partial molar volume of
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hydrogen and the heat of transport for hydrogen, respectively. The hydrogen diffusivity follows an
Arrhenius function and increases with the temperature [49].

The presence of a crack generates a stress gradient that leads to the stress–induced diffusion of
hydrogen in solid solution toward the crack tip. The hydrogen concentration increases up to the
CTSSP leading to the precipitation of hydrides. The solubility limit of hydrogen in zirconium exhibits
an hysteresis, meaning that at the same temperature, the precipitation of hydrogen in solid solution
and the dissolution of existing hydrides occur at different concentrations. The CTSSP describes the
limit for precipitation and the Terminal Solid Solubility in Dissolution (CTSSD) describes the limit
for dissolution. Both parameters are increasing functions of the temperature following an Arrhenius
law with CTSSP(T ) > CTSSD(T ) [69], [79], [84], [92]. Contrarily to CTSSD, CTSSP highly depends
on the cooling rate and on the presence or absence of residual hydrides [78], [81].

In the absence of external stress, the crystallographic texture and grain shape in cold-worked
stress-relieved (CWSR) Zircaloy-4 cause the majority of macroscopic hydrides to align in the
circumferential-axial plane. On the contrary, when a sufficiently high tensile hoop stress is ap-
plied, precipitation results in more hydrides being oriented in the radial-axial plane. The value of
the reorientation threshold hoop stress is about 80—100 MPa in the case of CWSR tubes [104]–
[106], [108].

Finally, for a sufficiently large hydrided zone, a critical stress intensity factor referred to as
the threshold stress intensity factor for DHC KIDHC can be reached, resulting in the cracking of
the embrittled area. Figure 3.1 shows the values for KIDHC available in the literature for three
unirradiated zirconium alloys (Zr-2.5%Nb, Zircaloy-2 and Zircaloy-4) as a function of temperature
and hydrogen content. For Zircaloy-4, the KIDHC value increases slightly with temperatures between
100°C and 250°C and then significantly up to 300°C. In addition, the specimens were tested with
hydrogen contents between 100 and 300 wppm, except one with less than 50 wppm hydrogen: no
clear dependency of KIDHC to the hydrogen content is observed except for specimen hydrided to
less than 50 wppm [141]. For Zircaloy-2, a slight dependence could be observed: the toughness
values obtained with a higher hydrogen content are higher than those with a lower one. Axial
crack propagation (i.e. along the length of the tube) was characterized in most of the studies.
However, the characterization of radial propagation (i.e. along the thickness of the tube) is also
required as this cracking mode corresponds to a perforation in the tube, leading to a leak. This
testing condition is more challenging as the wall thickness is often very small. [170] carried out
such tests on Zircaloy-2 on fuel cladding tubes by pressurizing the tube at a constant temperature.
A constant tensile load was used in [162] using constant or decreasing temperature. [167] used a
compressed precracked arc-shaped specimen at constant temperature and the load was decreased
until crack arrest. In all cases, the crack was inserted on the outer surface of the specimens. The
experimental conditions are detailed in the appendix (Tables 3.7, 3.8 and 3.9).

Reported values for KIDHC are significantly lower than the fracture toughness values available
in the literature. Fracture toughness depends on the hydrogen concentration and hydride distribu-
tion. Lower values are measured when the hydrogen content is increased [200], [201]. For example,
the value decreases from approximately 40 MPa

√
m with 100 wppm hydrogen to 10—15 MPa

√
m

with 450 wppm at 25°C. [202] worked on hydrided Zircaloy-4 sheets with different hydride mi-
crostructures at 25°C and 300°C and measured the toughness for a through-thickness propagation.
At 25°C, a fracture toughness of about 25 MPa

√
m is obtained with randomly oriented hydrides,

whereas it raises to 75 MPa
√

m for in-plane hydrides. At 300°C, a higher toughness was measured
(≈ 80 MPa

√
m)

This work aims to determine the critical value of the stress intensity factor below which DHC
does not occur (KIDHC) in CWSR Zircaloy-4 fuel cladding tubes. For that purpose, a new combined
experimental-numerical approach is used to evaluate the fracture toughness in the case of radial
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Figure 3.1: Review of the fracture toughness values in case of DHC available in the literature as a
function of the temperature for three zirconium alloys. Individual studies correspond to different
symbols. The color of the symbols refers to the hydrogen content (see color bar). In the case of gray
symbols, the content was not available. “A” indicates crack propagation along the axial direction
and “R” indicates radial propagation.

crack propagation. The test procedure allows testing precracked claddings with a crack initiated
on the inner surface of the cladding. The same setup is used to evaluate the fracture toughness in
the absence of DHC. The material and the experimental procedures are described in section 3.2.
The functions needed to determine the stress intensity factor are derived in section 3.3. Test results
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are presented in section 3.4 and the different results are discussed in section 3.5 in which values for
KIDHC are proposed.

3.2 Material and testing

3.2.1 Material

An unirradiated CWSR Zircaloy-4 tube was used for this study. The tube wall thickness was
0.57 mm and the outer diameter was 9.50 mm. The chemical composition of the studied Zircaloy-4
is given in Table 3.1. Tubes having a length equal to 200 mm were charged with hydrogen in
pure hydrogen gas. Several steps were applied. During the initial heating phase under secondary
vacuum, the temperature was increased at a rate of 4°C/min until reaching 350°C, followed by
a slower rate of 1°C/min until reaching 400°C. The specimens were then kept under vacuum for
one hour to obtain a uniform temperature in the tubes. A given quantity of hydrogen was then
introduced so as to obtain the desired hydrogen concentration (100 wppm) in the material. The
temperature was then kept constant for one hour. During this step, the hydrogen pressure drops to
almost 0 bar indicating that hydrogen was efficiently absorbed in the material. Finally, specimens
were cooled to room temperature at 1–2°C/min.

Sn [wt.%] Fe [wt.%] Cr [wt.%] O [wt.%] H [wppm]

1.29-1.34 0.21-0.24 0.11-0.12 0.12-0.13 10

Table 3.1: Chemical composition of the tested material before hydrogen charging.

3.2.2 Specimen geometry and testing device

A "Notched C-ring" specimen was used in the study. Its geometry and dimensions are shown in
Figure 3.2a. Specimens were cut from the charged Zircaloy-4 tubes. The specimen length was
5 mm. A notch was machined by electrical discharge machining (EDM) on the inner surface, with
a 70 or 100 µm diameter EDM wire. The notch was characterized using an optical microscope (OM)
and a profilometer to precisely quantify its dimension (depth an and width Dn) and uniformity
along the length of the specimen.

The hydrogen content for each specimen was measured by hot extraction using the part of the
ring resulting from the machining of the C-shape (see Figure 3.2a). The hydrogen concentrations
were from about 90 to 135 wppm. Figure 3.2b shows an OM observation showing the hydride
distribution in a transverse cross-section of a specimen before precracking (see section 3.2.3). Nearly
all hydrides in the Zircaloy matrix were oriented in the circumferential direction and the hydride
distribution over the thickness and the circumference was uniform. Consequently, the hydrogen
content of each C-shape specimen was assumed to be equal to the one measured on its corresponding
cut part.

Pictures of the two used mechanical test devices are shown in figure 4.1a. (i) The “relaxation
device” (3.3a) was composed of a Zircaloy-4 support on which two specimens can be inserted to im-
pose a constant displacement. The support was positioned into a furnace (Naberthem SN 216150).
A thermocouple was attached to the support to record the temperature. This device was used to
precrack the specimens (see 3.2.3). (ii) The “tensile testing device” (3.3b) was composed of several
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(a) Geometry of the specimen. (b) Polished and etched cross-section of the specimen.

Figure 3.2: Notched C-ring specimen: (a) Sketch of the specimen (5 mm in length). (b) An OM
observation of a specimen after polishing and chemical etching to reveal hydrides.

parts. The enlarged views show the two Inconel 600 grooved hooks used to hold the sample in
position. The grooves were used to create a linear contact such that friction was limited during
tensile tests. The two long stainless steel rods were used to place the holder into a furnace. The fur-
nace (AET Technologies) was controlled by three thermocouples (at the top, middle and bottom).
Another thermocouple was added in contact with the bottom hook to record the specimen temper-
ature. Finally, a S2M 50 N load cell was chosen to provide sufficiently accurate load measurements.
This test step was done on a Zwick (1456 RetroLine) electromechanical tensile test machine. It was
verified at room temperature and 250°C using image correlation that the stiffness of the load line
is much higher than that of the specimen so that the recorded machine displacement corresponds
to the opening of the specimen.

(a) Relaxation device in the furnace. (b) Tensile testing device with zoom on the two grooved
hooks and cross-sectional view of the specimen positioned
in the hooks.

Figure 3.3: Presentation of the two setups used in this study.
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3.2.3 Specimen precracking

To introduce a precrack at the notch tip at the inner surface of the specimen, the strategy was
(i) to create a radial hydride cluster at the notch tip by using thermo-mechanical loading, and
(ii) to break it at room temperature. In step (i), the relaxation test device was used to impose a
constant displacement D1 = 1 mm during a thermal cycle shown in Figure 3.4a. The specimens
were first heated at 320°C for 1 h to dissolve hydrides and maximize the hydrogen content in solid
solution while avoiding hydride reorientation away from the notch root. The temperature was then
decreased to 250°C (cooling rate 1—2°C/min) and kept at this temperature for 24h. In step (ii),
the specimens were removed from the support and placed in the tensile testing device at room
temperature. The specimen was then loaded up to 20 N at a loading rate of 0.0020 mm/s to crack
the hydrides formed at the notch root during the thermal cycle. This procedure allows creating a
single crack throughout the length of the specimen (see figure 3.4b).
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(a) Evolution of the temperature and the imposed
displacement as a function of time during the ther-
mal cycle used for precracking.

(b) Precrack observed on specimen U1.

Figure 3.4: Precracking procedure: (a) Thermal cycle; (b) An example of an obtained precrack
observed with an OM on a cross-section.

3.2.4 Monotonic testing without DHC

The procedure for monotonic testing without DHC was composed of two steps. In step (i) the
temperature was rapidly raised to 400°C and maintained for 1h. The specimen was then cooled
to room temperature at a cooling rate of 1-2°C/min. This allows dissolving hydrides formed
during precracking and regenerating uniformly distributed circumferential hydrides. In step (ii),
the specimen was placed in the tensile machine, heated at the test temperature (Ttest) and loaded
at a constant displacement rate equal to 0.0025 mm/s.
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3.2.5 Testing procedure for DHC

As shown in Figure 3.5, the testing procedure for DHC was composed of two steps (i) a thermal
cycle with a small preload P1 and (ii) a constant load test. Step (i) was performed to maximize
the hydrogen content in solid solution. Since the stresses during this test were significantly lower
than during precracking, it was possible to use a higher maximum temperature (TPeak) while still
avoiding hydride reorientation away from the crack tip. The temperature was then decreased at
the desired test temperature (TLoad). In step (ii), a fixed load (P2) was applied until failure or for
a duration of 24h. In the literature, two types of loading are primarily employed (i) downloading
method [150], [160], [164], [165], [167], [171]; (ii) uploading method [155], [162]. The first one
cannot be used in the case of through-thickness crack propagation because the ligament is very
short which promotes fast crack propagation; the second option was not selected to solely focus
the study on the kinetics of the DHC, without coupling this phenomenon with a potential effect
of the mechanical loading rate. The total duration was referred to as ttest. If no propagation was
observed after 24 hours, the specimen was unloaded to the preload value P1 and cooled to room
temperature by removing it from the furnace. This last step was conducted to preserve as much as
possible the distribution of hydrides within the specimen. The same procedure was applied in case
of propagation after full failure.
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Figure 3.5: Evolution of the temperature and the load as a function of the time during the test
procotol for DHC: (i) a thermal cycle under a preloading; (ii) an imposed load at a constant
temperature during a time ttest.

3.2.6 Fractography

After the test, the precrack length was measured as shown in Figure 3.4b in the absence of crack
propagation and as shown in Figure 4.1b when crack propagation occurred. When no propagation
was observed, the specimens were grounded with SiC paper, then polished with diamond paste
and finally with oxide particle dispersion (OPS) and etched (90 % HNO3 + 10 % HF) to reveal
hydrides. The hydride length at the crack tip was also measured. Otherwise, the specimens
were fully opened at room temperature and the fracture surfaces were observed with an optical
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macroscope and a Scanning Electron Microscope (SEM) as shown in Figure 4.1b. In addition to
the precrack length, the crack propagation length during DHC was measured. The DHC crack
could be distinguished from the hydride brittle fracture during precracking by a contrast difference
due to a shorter exposition to hot air. The rest of the fracture surface exhibited ductile fracture
with small dimples.

Figure 3.6: SEM observation of a fracture surface obtained with the testing procedure for DHC
in case of crack propagation (F6). The identified crack growth steps (notch+precrack (a0), brittle
fracture (aDHC), and ductile fracture) are also indicated.

3.3 Calculation of the stress intensity factor (SIF)

This section presents the finite element model and the numerical method used to determine the
stress intensity factor for the notched C-ring specimen.

3.3.1 Finite element model

The notched C-ring specimen was meshed with 3D quadratic hexahedral elements using full integra-
tion in the Cast3M 1 solver as shown in Figure 4.3. The mesh size at the notch tip was 10×10×625
µm3 along directions X, Y and Z. Only one-quarter of the specimen was represented due to sym-
metries. A given displacement (Y direction) was imposed along the entire contact line with the
loading device which was not represented. The boundary conditions are shown in Figure 4.3. The
notch dimensions were chosen as: aN = 110 µm which represent the average of measured values
and Dn = 100 µm or Dn = 200 µm encompassing the range of measured values. Another mesh
was designed without a notch in order to evaluate the impact of the notch on the stress intensity
factor. Boundary conditions were the same as for the notched C-ring model. An isotropic elasticity
behavior is assumed with a Poisson’s ratio equal to ν = 0.342 [203].

1http://www-cast3m.cea.fr

http://www-cast3m.cea.fr
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Figure 3.7: Finite element 3D mesh of one quarter of the notched C-ring with the boundary
conditions.

3.3.2 Evaluation of the stress intensity factor KI

The energy release rate G was evaluated using the so-called G(Θ) method [204] along the 3D crack
front. The average value of G (⟨G⟩) is computed. The stress intensity factor is then evaluated as
(Irwin’s formula):

KI =
√

⟨G⟩ E′ where E′ = E

1 − ν2 (3.2)

where E is the Young’s modulus.

The stress intensity factor is then expressed as a function of the crack length a as:

KI = fk(a/W ) P

B
√

W
(3.3)

where W is the specimen width (0.57 mm), B (5 mm) the specimen length and P the load. The
fk(a/W ) is then fitted on the numerical results as:

fk(a/W ) =
[

a − an

W − an

] 1
4

×
[
b0 + b1

a

W
+ b2

(
a

W

)2
+ b3

(
a

W

)3
]

(3.4)

where b0, . . . , b3 are the fitted parameters. an represents the depth of the notch and a is the crack
length. The function is such that fk(an/W ) = 0. Two fits are proposed in Table 3.2. They are
valid for a/W < 0.8. The first one corresponds to a notched specimen with an = aN = 0.11 mm.
The second one corresponds to a specimen without a notch (an = 0). Both functions are compared
in Figure 3.8. They coincide for a/W > aN /W + 0.1. In this study, this condition was also met so
that the formula for an = 0 was always used. Furthermore, it was shown that the diameter of the
notch (Dn) has no effect on the SIF values.
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b0 b1 b2 b3

With notch aN = 0.11mm −84 2022 −5466 5044

Without notch 21 926 −2843 3194

Table 3.2: Value of the b0, . . . , b3 parameters obtained for the fitted function fk.
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Figure 3.8: Comparison of the evolution of the fk values with and without a notch as a function of
the crack length, considering both the fitting function and the numerically obtained values.

3.4 Test results

3.4.1 Test results under monotonic loading

Figure 3.9 shows the load-displacement curves obtained at Ttest = 250°C for specimen T1, at
Ttest = 200°C for specimen T3 and at Ttest = 25°C for specimen T5. In all cases, a load
maximum is reached (Pmax) after an almost linear response. The load then steadily decreases
as the displacement is increased. The fracture toughness of the material is then evaluated as:
KIC = fk(a0/W )Pmax/B

√
W assuming that crack initiation occurs at the maximum load under

small scale yielding. As the initial crack front is not perfectly straight, KIc is evaluated for a0,
a0 + σa and a0 − σa where σa is the standard deviation of the crack depth measured along the
crack front. The mean value obtained at 250°C, 200°C and 25°C are respectively 16.6+0.8

−0.7 MPa
√

m,
17.0+0.7

−0.7 MPa
√

m and 17.9+1.3
−1.0 MPa

√
m. Values for all tests are reported in table 4.4.

3.4.2 Test results with DHC

The procedure described in section 3.2.5 was used for each specimen presented in Table 3.4 with
the following parameters: TPeak = 350°C, P1 = 2 N and tdissolution = twait = 1 hour for three loading
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Figure 3.9: Evolution of the load as a function of the displacement during the second step of the
monotonic testing procedure (no DHC) for three specimens tested at 250°C, 200°C and 25°C.

Specimen Dn [µm] an [µm] a0 [µm] [H] [wppm] Pmax [N] KIC [MPa
√

m] Ttest [◦C]

T1 155 98 251 117 14.7 16.3+1.2
−0.9 250

T2 200 103 230 94 15.9 16.2+0.6
−0.5

T3 190 93 221 108 17.6 17.1+1.1
−1.0 200

T4 197 88 202 79 19.1 17.0+1.0
−0.9

T5 204 114 233 79 19.42 19.8+1.0
−1.0 25

T6 199 113 328 76 9.6 16.0+2.4
−1.9

Table 3.3: List of tested specimens under monotonic loading: specific dimensions notch diameter
(Dn), notch length (an), initial crack length (a0 = an + precrack length), hydrogen content, the
maximal load (Pmax), the calculated fracture toughness value (KI c), and the test temperature
(Ttest) .

temperatures TLoad equal to 150, 200 and 250°C. The temperature TPeak was chosen sufficiently
high to ensure the complete dissolution of hydrides in the specimen. A lower value could be used
to study the effect of partial dissolution. Note that the elevated TPeak is also representative of in
service conditions. Furthermore, the notch dimensions, the initial crack depth a0, the hydrogen
content, and the load together with the applied KI are presented in Table 3.4 for each specimen.
At TLoad = 250°C, four tests out of seven led to crack propagation, at TLoad = 200°C three tests
out of five and at TLoad = 150°C one test out of two. Fractured and non-fractured specimens are
respectively referred to as Fi and Ui. Some tests were also interrupted before reaching 24h to study
the growth of the hydrided zone at the crack tip. They are referred to Ixh (where x indicates the
test duration at TLoad.)

Figure 4.2a shows an example of the load–displacement curves for one fractured specimen (F7)
and one unfractured specimen (U3). The corresponding time evolutions of the displacement once
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Specimen Dn [µm] an [µm] a0 [µm] [H] [wppm] P2 [N] KI MPa
√

m TLoad [°C]

F1 120 100 230 100 11 11.0

250
F2 179 74 198 121 12 10.5

F3 126 121 240 98 8.5 9.0

F4 152 89 200 122 9.6 8.5

U1 125 119 254 93 7 7.9

250U2 130 109 212 135 7.5 7.0

U5 178 106 223 77 6.0 5.8

F5 180 91 215 119 10.5 9.9

200F6 171 120 278 110 7.7 9.8

F7 172 98 219 125 9 8.6

U3 191 92 238 125 8 8.4
200

U4 165 89 185 134 7.5 6.2

F8 176 92 215 107 9 8.5 150

U6 174 103 206 121 8.8 8.0 150

I0h 168 91 181 119 0 0

250
I1h 197 100 220 109 7.5 7.2

I3h 184 85 188 101 8.5 7.1

I6h 180 96 213 130 7.8 7.2

Table 3.4: List of specimens tested under DHC conditions: the notch diameter (Dn), the notch
length (an), the intial crack length (a0 = an + precrack length), the hydrogen content, the applied
load during DHC test (P2) and the initially applied stress intensity factor (KI).

P2 was reached are given in Figure 4.2b. In tests without fracture, a gradual and small increase
in displacement is observed once the maximum force is reached. This is attributed to creep. In
the case of fractured specimens, an initial constant displacement rate is obtained, followed by a
progressive increase in the rate. At a temperature of 150°C, one test reveals a notable transition
between the two phases, marked by a displacement jump of about 10 microns. At the end of the
test, the rate becomes very high. At that stage of the test, the displacement rate is so high that the
prescribed load cannot be maintained by the testing device. This leads to a decrease in the applied
load. This last stage takes less than 10s in all cases. The test results are therefore interpreted as
follows: the first stage corresponds to creep, the second stage corresponds to progressive cracking
caused by brittle hydride fracture (DHC) and the final stage corresponds to rapid ductile tearing
of the remaining ligament. These two successive fracture modes are observed on fracture surfaces,
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Figure 3.10: Representative examples of the results obtained after two DHC tests for a fractured
(F7) and non-fractured (U3) specimen with the identification of the different phases observed (creep,
DHC propagation, and unstable ductile propagation).

as shown in Figure 4.1b. The crack length at the onset of ductile fracture, referred to as aDHC, was
also measured (values are reported in Table 3.5).

In order to determine the time at which DHC crack growth starts (referred to as incubation
time), the displacement (δ)—time (t) curve was fitted as:

δ(b) = at

(
1 +

(
t

b

)n)
(3.5)

where a, b are fitting parameters. n = 4 is used in all cases. The linear part (at) corresponds
to creep, while the nonlinear part is associated with crack propagation. The incubation time
(IT ) is defined as the time at which the actual displacement is 5% larger that the linear fit: i.e.:
δ(t) − at = 0.05 × at, so that IT = b × (0.05)1/n. Figure 3.11 illustrates for specimen F6 how the
time–displacement curve is fitted together with the determination of the incubation time.

Figure 3.12 presents six specimens observed with an OM on cross-section after polishing and
chemical etching to reveal hydrides. The specimen labeled I0h on the left shows that at the begin-
ning of the test, the hydrides are predominantly circumferential, and their distribution is uniform
throughout the thickness of the material. The two next photographs correspond to specimens U1
and U2. After 24 hours of testing, a highly hydrided zone is observed at the crack tip. The length
of the hydrided zone is reported in Table 3.5. The length clearly increases with increasing applied
KI . Furthermore, the microscope observations from interrupted tests I1h, I3h, and I6h show that
the hydrided zone quickly reaches a given length under a similar load and subsequently thickens
over time. In addition, the Hydruro software [205] was used to locally map the hydride content
(see Appendix 3.6) to confirm this trend.
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Figure 3.11: Fit of the time—displacement curve and determination of the incubation time (speci-
men F6 at 200°C).

3.5 Data analysis and discussion

3.5.1 Determination of KIDHC

The range for the threshold stress intensity factor, KIDHC , is estimated using the above reported
tests. The lower bound is obtained using the unfractured test having the highest mean KI but
using the corresponding lowest estimate (i.e. KI(a0 + σa)). Similarly, the upper bound is obtained
using the fractured test having the lowest mean KI but using the corresponding highest estimate
(i.e. KI(a0 −σa)). Using this method, the threshold stress intensity factor at 250°C is estimated as
KIDHC-250 ∈ [7.4; 9.1] MPa

√
m using specimens U1 and F4, at 200°C as KIDHC-200 ∈ [7.7; 9.2] MPa

√
m

using specimens U3 and F7 and at 150°C as KIDHC-150 ∈ [7.2; 9.1] MPa
√

m using specimens U6 and
F8 as shown in Figures 3.13a, 3.13b and 3.13c. It is concluded that between 150°C and 250°C,
there is no influence of the loading temperature on the fracture toughness in the case of DHC.

Additionally, Figure 3.13d demonstrates that the incubation time (as determined in part 3.4.2)
increased as the initially applied stress intensity factor decreased. In other words, a longer time
was required to reach the critical SIF value when a lower SIF was applied. This trend is in line with
the findings of the [171] study. It was also observed that the incubation time strongly increased
with decreasing temperature (see figure 3.13d). This can be attributed to the lower availability of
hydrogen in solid solution and the slower diffusion at lower temperatures.

Figure 3.14 presents a comparison between the obtained evolution of KIDHC with temperature
and the available literature data for Zircaloy-4. The values obtained at 150°C, 200°C and 250°C
appear to be higher than those reported in the literature. This difference could possibly be at-
tributed to the effect of the crack propagation direction on fracture toughness. It is important to
note that all the available literature data are based on axial (A) crack propagation, while radial (R)
crack propagation was employed in this study. [150] observed a similar difference for Zr-2.5%Nb in
the [160°C—250°C] temperature range.
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(a) At the end of the first step (b) (c) The small crack in the hydrides
is due to specimen preparation.

(d) (e) (f)

Figure 3.12: Microscope observation after polishing and a chemical etching revealing hydrides in
six specimens at six different steps of the testing procedure. The hydride length is measured for
each specimen. The apparent crack blunting is only due to etching

Additionally, it is worth mentioning that the values provided by the three references [164],
[165], [171] were determined using the Pin Loading Test (PLT). KI was determined using the
experimentally determined specimen compliances which are fitted as a function of the crack length.
The fitted function is then differentiated to obtain KI . The procedure is detailed e.g. in [206]
where it is shown that contact between the mandrel and the specimen can lead to inaccurate values
of compliance.

3.5.2 Hydride length and DHC crack length

Figure 3.15 was generated using data from Table 3.5, to illustrate the relationship between the ini-
tially applied SIF and the hydride length (in cases without fracture) or the DHC crack propagation
(in cases where DHC occured). The hydride length measured from the initial crack tip after 24
hours increases with the applied SIF. This is interpreted by the fact that higher crack tip loading
conditions promote hydrogen diffusion by increasing the stress gradient. This trend aligns with the
findings of [191] on Zr-2.5%Nb. Additionally, for a given loading condition, the hydride length is
shorter at 200°C compared to 250°C due to the lower availability of hydrogen for diffusion and the
lower diffusion coefficient at the lower temperature. Furthermore, Figure 3.15 demonstrates that
the DHC crack propagation length decreases when the SIF increases. This is because the material’s
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Specimen aDHC
[µm]

DHC crack
length [µm]

Incubation time
(IT) [min]

Hydride
length [µm]

KI

[MPa
√

m] TLoad [°C]

F1 341 111 2 / 11.0

250
F2 333 135 3.5 / 10.5

F3 377 137 5 / 9.0

F4 354 165 5 / 8.5.

U1 / / / 116 7.9

250U2 / / / 90 7.0

U5 / / / 76 5.8

F5 331 116 15 / 9.9

200F6 396 118 15.5 / 9.8

F7 348 130 30 / 8.6

U3 / / / 86 8.4
200

U4 / / / 50 6.2

F8 348 133 812 / 8.5 150

U6 / / / 49 8.0 150

I0h / / / 0 0

250
I1h / / / 60 7.2

I3h / / / 63 7.1

I6h / / / 63 7.2

Table 3.5: Measure of the crack length at the end of DHC (aDHC), of the DHC crack length, of the
incubation time and of the hydride length at the crack tip and initially applied SIF KI .

fracture toughness KIC is reached for a shorter crack length under higher loads.

3.5.3 Determination of the DHC velocity

The rate at which the crack propagates once the threshold stress intensity factor is reached is
referred to as the DHC velocity, denoted as vDHC. In this study, the average DHC velocity vDHC
was calculated by dividing the total DHC crack length by the duration of DHC crack growth. This
duration was obtained by subtracting the incubation time from the time to fracture (corresponding
to the vertical asymptote on the displacement-time curve in Figure 4.2b).
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Figure 3.13: Determination of the range for the threshold stress intensity factor at 250°C (a), 200°C
(b) and 150°C (c) (blue area in the graphs). (d) Incubation times as a function of the initially
applied stress intensity factor for all test temperatures.

Figure 3.16 compares the evolution of the crack propagation rate (velocity) obtained in this
study with results from the literature as a function of temperature. The values obtained in this
study are higher than those in the literature. Literature data [20], [159] were obtained using the
PLT setup which allows for a longer crack advance in the axial direction. In that case, the SIF
slowly varies with crack advance as the ligament is large. In the present case, the ligament is small
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Figure 3.14: Comparison of the KIDHC values available in the literature and obtained in this study
as a function of temperature and hydrogen content.
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Figure 3.15: Evolution of the hydride length and of the DHC crack propagation as a function of
the initially applied stress intensity factor.

(≃ 350 micron) so that the SIF rapidly increases when the crack propagates. This lead to an
increase in the instantaneous crack propagation rate so that the average one (as determined from
the test) also increases. In addition, the crack propagation directions differ. As expected, the crack
growth rate increases with increasing temperature due to the slower diffusion of hydrogen from the
bulk to the crack tip and the lower amount of diffusible hydrogen available at lower temperatures.
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Figure 3.16: Comparison of the evolution of vDHC obtained in this study as a function of the tem-
perature with results from the literature on Zircaloy-4 tubes [20], [207] and Zircaloy-2 tubes [160],
[162], [170].

3.5.4 Determination of KIC

The fracture toughness of Zircaloy-4 KIC was assessed in two different ways:

• From monotonic tests without DHC described in section 3.4.1 using a0 and Pmax to calcu-
late KIC .

• From the fractured tests with DHC using the aDHC and P2 values as the crack length and
applied load to initiate ductile fracture.

Figure 3.17 shows the evolution of KIC with the temperature for both methods (the first one
is represented by squares whereas the second by circles). The values obtained are presented in
Table 3.6 showing that the values measured with the first method are slighly lower than those
obtained with the second one (about 15%). Finally, the mean value obtained at 250, 200, 150 and
25 °C for all tests are 18.5+1.2

−0.9 MPa
√

m, 17.8+1.3
−1.0 MPa

√
m, 17.9+1.3

−1.0 MPa
√

m and 16.9+2.6
−2.0 MPa

√
m,

respectively. This indicates that the DHC testing procedure enables the measurement of both the
threshold stress intensity factor and the fracture toughness of the material. However, those values
are obtained considering only the elastic part of the SIF. Finally, Figure 3.17 also highlights the
decrease of the fracture toughness in the case of Delayed Hydride Cracking: values are two times
lower than those obtained without DHC.

3.6 Conclusions

The results presented in this paper can be summarized as follows:
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Test temperature Mean value first method Mean value second method

250°C 16.3+0.7
−0.6 19.7+1.7

−1.3

200°C 17.0+0.7
−0.7 18.4+2.0

−1.5

150°C / 16.9+2.6
−2.0

25°C 17.9+1.3
−1.0 /

Table 3.6: Mean value of the fracture toughness KIC determinated from monotonic tests and DHC
testing procedure in MPa
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Figure 3.17: Comparison of the fracture toughness values KIC obtained without DHC from both
the monotonic tests and the fractured test with DHC using aDHC and P2 and the fracture tougness
values KIDHC obtained with DHC.

1. A new precracking procedure for hydrided Zircaloy-4 was developed, utilizing stress-induced
diffusion of hydrogen and its precipitation at the notch tip. This procedure enables the
creation of sharp precrack similar to those obtained through fatigue testing.

2. A novel experimental procedure was developed to allow through-thickness crack propaga-
tion and fracture toughness quantification in cladding tubes materials with Delayed Hydride
Cracking. This procedure was applied to CWSR hydrided Zircaloy-4, with tests conducted
at three loading temperatures (150 °C, 200 °C and 250 °C).

3. The stress intensity factor for the C-ring specimen was determined numerically using the
G (Θ) method. This is a necessary step to analyze the experimental results.

4. Based on the new experimental procedure and the proposed stress intensity factor function
(fk), the fracture toughness values at 250°C, 200°C and 150°C were determined as KIDHC-250 ∈
[7.4; 9.1] MPa

√
m KIDHC-200 ∈ [7.7; 9.2] MPa

√
m and KIDHC-150 ∈ [7.2; 9.1] MPa

√
m respec-

tively. No significant influence of temperature on the threshold stress intensity factor was
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observed. These values are slightly higher than those reported in the literature. This can
be explained by: (i) the differences in crack propagation direction and (ii) the challenge of
measuring the compliance of PLT specimens results in uncertainty regarding the calculated
stress intensity factor values.

5. The crack growth rate during DHC was determined to be 3.7×10−7 m.s−1 at 250°C, 4.9×10−8

m.s−1 at 200°C and 4.4 × 10−9 m.s−1 at 150°C using the new experimental procedure. This
value increases with increasing temperature due to an increase in both the diffusion coefficient
and the amount of diffusible hydrogen.

6. The fracture toughness, KIC , obtained from tests using the monotonic loading procedure
and at the end of the DHC testing procedure were found to be approximately two times
higher than those obtained during DHC (16.9 MPa

√
m at 150°C, 18.4 MPa

√
m at 200°C and

19.7 MPa
√

m at 250°C), highlighting the embrittlement of the material caused by Delayed
Hydride Cracking.
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Annexes de l’article

Testing conditions of the literature for the determination of KIDHC

Author Material Temp. [°C] [H]
[wppm]

Cracking
direction Load type SIF

calculation Specimen

[164] CWSR 227, 250, 288,
295, 315 116, 134 A Down

loading
Eperimental

determination
PLT (Pin Loading

Test)

[165] CWSR
150, 175, 200,
225, 250, 275,

300
177-209 A Down

loading / PLT

[171] CWSR
230, 250, 270,
285, 290, 300,

320
150 A Down

loading
Experimental
determination PLT

Table 3.7: Experimental conditions of tests realised on Zircaloy-4 to determine the KIDHC value.

Author Material Temp. [°C] [H]
[wppm]

Cracking
direction Load type SIF

calculation Specimen

[160]

HT120 204, 260

150−160 A Down
loading

Experimental
determination

Compact,
wedge-open and

arc-shaped
specimens

HT610 204, 260

HT802 204, 232, 260

HT537 204, 232, 260

[162]

80 % CW
zirconium

lined
200, 220, 250,
260, 270, 280 110 R Up-loading FEM model

Ring specimen
(precrack on the
outter surface)

Annealed
at 450

Annealed
at 510

[167]

210, 230, 250,
270, 290 155

R Down
loading FEM model

Arc shapped
(precrack on the
outter surface)210, 250, 290,

300, 310, 320,
330

305

Table 3.8: Experimental conditions of tests realized on Zircaloy-2 to determine the KIDHC value.
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Author Temp. [°C] [H] [wppm] Cracking
direction Load type SIF calculation Specimen

[154] 150−250 220
R Constant

(temperature
decrease) [122] criteria

CB

A CCT

[122]

80, 100, 130,
140, 150, 160,
180, 200, 230,
250, 260, 300

/ / /
Data from available
experimental results

(no references)
/

[141] 250 45,50,66 / /

Data from
unpublished

research work of
G.K Shek.

/

[161]

150, 200, 250,
275

90 A

Ascending
temperature

FEM model CT
135, 200, 250,

275
Ascending

temperature

105, 151, 201,
230, 275, 286

Descending
temperature

[150], [155] 160, 200, 250,
280 80

A
Down-loading

/

CT

R CB

A
Up-loading

CT

R CB

Table 3.9: Experimental conditions of tests realized on Zr-2.5%Nb to determine the KIDHC value.
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Quantification of precipitated hydrogen content near the crack tip

To assess the hydrogen content of hydrides, the software Hydruro, developed by CEA, was used [205].
This software enables the determination of the surfacic length of hydrides through the skeletoniza-
tion of hydrides from photographs taken with an OM. This value is correlated to the hydrogen
content. This correlation is established using a linear function calibrated with measurements taken
from reference samples.The obtained results for non-fractured specimens at 250 °C after 24 hours
and interrupted tests are presented in Figure 3.18 and 3.19, respectively. Figure 3.20 shows the
results obtained for non-fractured tests conducted at 200 °C. These analyses account for the evo-
lution of the hydrided area evolution as a function of time and load while also providing a lower
boundary of the hydrogen content in the highly hydrided zone at the crack tip of 1200 wppm 3.18b.
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Figure 3.18: Micrographs of non-fractured specimens tested at 250 °C, mapped with the Hydruro
analysis results.
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Figure 3.19: Micrographs of interrupted specimens tested at 250 °C, mapped with the Hydruro
analysis results.
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Figure 3.20: Micrographs of non-fractured specimens tested at 200 °C, mapped with the Hydruro
analysis results.



4.
Experimentally-based model for delayed

hydride cracking (DHC): hydrogen diffusion,
hydrides nucleation, growth, dissolution and

crack propagation

Résumé

Plusieurs modèles analytiques et numériques disponibles dans la littérature permettent de modéliser
le phénomène de DHC ou le comportement de l’hydrogène dans les gaines de combustibles. La
complexité de la modélisation de la DHC réside dans la multiplicité des mécanismes physiques
mis en jeu et le nombre important de paramètres. Certains d’entre eux, associés par exemple à
l’hystérésis, sont toujours à l’étude. Ce chapitre présente un modèle numérique complet chaînant
plusieurs modèles issus de la littérature, et reposant sur la base de données expérimentales décrite
dans le chapitre précédent et complétée par des essais sur des éprouvettes entaillées (sans préfissure)
en Zircaloy-4 détendu chargées à 100 wppm d’hydrogène. L’Annexe C présente d’autres essais sur
des éprouvettes entaillées non préfissurées chargées à 300 wppm. L’objectif de cette démarche
est dans un premier temps de reproduire les essais expérimentaux afin de valider la modélisation
des phénomènes physiques moteurs de la DHC, et dans un second temps d’extrapoler le modèle à
des conditions non testées expérimentalement pour investiguer de plus larges conditions thermo-
mécaniques et temporelles. Cette partie est une première version d’un article qui sera soumis à
Engineering Fracture Mechanics.

Description du modèle numérique

Le modèle est développé dans le code de calculs par éléments finis Cast3M en 2D (l’hypothèse de
déformations planes et les justifications associées sont décrites dans l’Annexe D) et est composé de
trois parties principales :

• Physico-chimique. Un modèle de diffusion de l’hydrogène prenant en compte l’effet du
gradient de contrainte par l’intermédiaire de la pression hydrostatique, l’effet du gradient
de concentration d’hydrogène en solution solide et celui du gradient de température a été
implémenté dans Cast3M. Le modèle Hydride Nucleation Growth Dissolution (HNGD) [95] a
été implémenté dans Cast3M afin de prendre en compte l’effet de l’hystérésis et les cinétiques
associées à la germination, la croissance, et la dissolution des hydrures.

• Mécanique. Une loi visco-plastique développée par Le Saux et al. [203] a été utilisée. Le
gonflement induit par la présence d’hydrogène en solution solide et celui par la précipitation
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des hydrures a été ajouté au terme de déformation. Dans le cas des hydrures, le modèle
considère que la déformation dite de misfit est accommodée dans la direction < c > et les
directions < a >. Un deuxième modèle existe, considérant que la déformation est accommodée
dans la direction < c > uniquement. La comparaison des deux modèles est présentée en
Annexe E.

• Propagation de la fissure. La propagation de la fissure est modélisée par un modèle
de zones cohésive. Ses paramètres à rupture (la contrainte critique, l’énergie à rupture, et
l’ouverture critique) sont recalés à partir de la base de données expérimentales présentée
dans cette thèse et sont exprimés en fonction de la concentration d’hydrogène précipité.
Les paramètres à rupture diminuent lorsqu’elle augmente modélisant ainsi la fragilisation du
matériau par l’hydrogène.

L’implémentation de chaque partie est accompagnée d’une validation expérimentale ou numérique.

Résultats

1. Le modèle permet de reproduire les essais expérimentaux sur éprouvettes C-ring
entaillées avec et sans préfissure. La rupture ou non de chacune des éprouvettes, la vitesse
de propagation de la fissure en DHC et les temps d’incubation sont retrouvés. La vitesse de
DHC obtenue numériquement est égale à 9, 7×10−9 à 150 °C, 5, 7×10−8 à 200 °C, et 1, 8×10−7

à 250 °C, en m.s−1 contre 4.4 × 10−9, 4, 9 × 10−8, and 3, 7 × 10−7 m.s−1, respectivement. Les
temps d’incubation obtenus expérimentalement sont compris entre 16 heures à 150 °C et 10
minutes à 250 °C. Numériquement, huit des dix temps d’incubation sont compris dans ±25 %
de la valeur expérimentale (tous les essais sont compris à ±50 %).

2. La valeur de KIDHC numérique correspond aux bornes inférieures des valeurs ex-
périmentales, 8,0 MPa

√
m, 7,7 MPa

√
m et 7,4 MPa

√
m à 150, 200 et 250 °C respectivement.

Une faible diminution du facteur d’intensité des contraintes seuil avec l’augmentation de la
température est donc observée.

3. La valeur de la contrainte de rupture des hydrures a été déterminée à 250 °C
égale à 660 MPa à partir des essais sur les éprouvettes entaillées non préfissurées et de leur
modélisation.

4. Effet de la déformation de misfit sur la ténacité. Le gonflement induit par la présence
d’hydrogène dans l’éprouvette influence considérablement la rupture par DHC du matériau
en réduisant la contrainte maximale (et donc le gradient de contrainte) dans le matériau. Par
exemple, si le gonflement n’est pas pris en compte la différence de contrainte en pointe de
fissure atteint 250 MPa après une vingtaine de minutes à P2 = 7, 6 N et pour une préfissure
de 220 µm.
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4.1 Introduction

Fuel rod cladding tubes made of zirconium alloy constitute the first safety barrier for pressurized
water reactors (PWRs). During their use in the reactor, they absorb hydrogen due to corrosion by
water in the primary circuit. Once removed from the reactor, the assemblies are stored to allow
for the reduction of their residual power until they can be stored and/or reprocessed. One storage
method, called dry storage, involves placing the assemblies in sealed containers inside hangars or
outdoors. Under these conditions, the cladding is subjected to an internal pressure. Thus, if there
is a pre-existing crack, a phenomenon called delayed hydride cracking (DHC) could be observed.
DHC is a mechano-chemical phenomenon divided into three repeating steps : (i) the diffusion
of hydrogen in solution towards a potential pre-existing cracks under the influence of the stress
gradient; (ii) the increase in hydrogen concentration at the crack tip up to the solubility limit,
causing the precipitation of hydrogen in the form of hydrides and their growth; (iii) the fracture of
the hydride-embrittled zone once the stress intensity factor reaches a threshold fracture toughness
value noted KIDHC [57].

Research on DHC primarily focuses on determining the threshold stress intensity factor KIDHC

and the crack propagation rate vDHC. The determination of these parameters began with exper-
imental studies on Zr-2.5%Nb, the material constituting the pressure tubes of CANDU reactors,
by Simpson and Puls [188], [208], [209]. Analytical models by Puls, Shi and Dutton [122], [145]
highlighted the main parameters of DHC, namely the stress gradient-driven diffusion, the thermo-
mechanical history, and the length of the hydrided zone at the crack tip. Since then, several
continuum models have been developed, with two main categories emerging.

The first category aims to enhance the understanding of DHC by comparing their results with
experiments and determining critical parameters of DHC. Lufrano et al. [63] developed a model
allowing for the formation of a hydrided zone at the crack tip, considering the accommodation
of the misfit due to precipitation. They observed a decrease in stress at the crack tip due to
this deformation and proposed a fracture criterion. Varias and Massih [61], [62] compared their
diffusion model with Sawatzky’s experiments [48] and added a cohesive zone model to simulate
crack propagation. Later, Jernkvist and Massih [65], [143] considered hydrogen diffusion in hydride
phases and hydride orientation. Finally, Xia et al. [66] did not model hydride orientation but
considered the effect of stress on solubility limits. Their finite element modeling reproduced the
observed propagation velocities and striations on Zr-2.5%Nb. All these models have contributed
to improving the understanding of the DHC phenomenon.

However, the effect of thermal history, highlighted by experimental studies, on precipitation is
not considered, nor are the kinetics associated with dissolution and precipitation. For instance, Xia
et al. [66] assumed that dissolution and precipitation occured at the same rate. Jernkvist and Mas-
sih [65] discussed this hysteresis effect and explained that limited results on hydride precipitation
and dissolution kinetics were available to refine their model.

The second category of models is more focused on the latter aspect. These models do not
primarily aim to study DHC but concentrate on understanding hydrogen behavior in zirconium
alloys and the effects of thermal history on hydride formation. Courty et al. [68], [91] present
a diffusion model that considers temperature and concentration gradients on hydrogen diffusion.
They propose a model for hydride precipitation and dissolution kinetics that accounts for hysteresis
effects. More recently, Lacroix et al. [81] highlighted, through X-ray diffraction (DRX) observations
on Zircaloy-4, the increase of hydrides before reaching the precipitation solubility limit in the case of
partial hydride dissolution, associated with hydrides growth. The same authors developed a model
associated with these observations called Hydride Nucleation Growth Dissolution (HNGD) [96],
[97].
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The present study first reports the results of DHC tests on notched C-ring specimens i.e. without
pre-crack made of cold-worked stress-relieved Zircaloy-4, charged with 100 wppm of hydrogen.
The experimental procedure and the results on pre-cracked specimens were already presented in
Chapter 3. Corresponding results are briefly summarized in the present article.

In a subsequent phase, a numerical model of this procedure is developed. The model includes
hydrogen diffusion, hydride nucleation, growth, and dissolution, coupled with mechanical consti-
tutive equations, and is presented and compared to experimental results. A cohesive zone model
is then added to simulate crack propagation, and fracture parameters are identified based on the
comparison of numericals results with experimental data.

4.2 Experimental database

4.2.1 Material

The same material as in Chapter 3 was used, an unirradiated cold-worked stress-relieved Zircaloy-4
(CWSR) tube with a thickness of 0.57 mm and an outer diameter of 9.50 mm. Tubes of 200 mm
in length were charged with 100 wppm hydrogen in a pure hydrogen gas environment at 400 °C.

4.2.2 Testing procedure

The testing procedure was detailed in the Chapter 3. Below, a summary of the main elements of
this procedure is provided:

1. Precracking procedure on notched C-ring specimens: (i) the relaxation device presented in
Figure 4.1a on the left was used to impose a constant displacement during a thermal cycle
(25 → 320 → 250 → 25 [°C]); (ii) the specimens were removed from the support, then
placed in the tensile testing device at room temperature and loaded to crack the zone that
was embrittled by hydrides precipitated at the notch root during the thermal cycle. This
procedure allows creating a single crack throughout the length of the specimen (axial direction
of the tube).

2. One or other of these two following procedures is performed, according to wether or not the
DHC phenomenon is to be studied:

2a. Testing procedure for DHC: (i) in order to maximize the hydrogen content in solid solution
a thermal cycle (25 → 350 (TPeak) → TLoad [°C]) was realised under a small preload (P1); (ii)
a constant load (P2) was applied using the tensile machine in Figure 4.1a on the right, until
failure. If no failure was observed after 24 hours, the specimen was unloaded to the preload
value and cooled to room temperature by removing it from the oven.

2b. Monotonic testing without DHC: (i) a thermal cycle was done in order to dissolve the hydrides
that precipitated during precracking procedure and to regenerate uniformly distributed cir-
cumferential hydrides; (ii) the specimen was placed in the tensile machine Figure 4.1a, heated
at the test temperature TLoad and loaded at a constant displacement rate v = 0.0025 mm.s−1.

3. Fractography: at room temperature after the test, the precrack length a0 was measured as
shown in Figure 4.1b in case of crack propagation, and on polished cross section otherwise.
The fracture surfaces were observed with an optical macroscope and a Scanning Electron
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(a) Left: relaxation device; Right: tensile testing device and cross-sectional view of the specimen
positioned in the two grooved hooks.

(b) Observation of a fracture surface obtained with the testing procedure for DHC in case of crack
propagation.

Figure 4.1: (a) Presentation of the two setups used in this study; (b) SEM observation of a
fracture surface. The identified crack growth steps (notch+precrack (a0), brittle fracture and
ductile fracture) are also indicated.

Microscope (SEM). In addition to the precrack length, the crack propagation length aDHC
during DHC was measured.

4. Stress intensity factor (SIF) calculation: a 3D finite element mesh was used to calculate the
energy released rate G and evaluate the SIF as:

KI =
√

GE′ where E′ = E

1 − ν2 (4.1)

where E is the Young modulus and ν the Poisson’s ratio. The stress intensity factor was then
fited as a function of the crack lenght a as follows:

KI = fk(a/W ) P

B
√

W
(4.2)

with W is the specimen width (0.57 mm), B (5cm) the specimen length, P the load and fk

is defined as follows:

fk(a/W ) =
[

a − an

W − an

] 1
4

×
[
b0 + b1

a

W
+ b2

(
a

W

)2
+ b3

(
a

W

)3
]

(4.3)

where a is the crack length, an is the notch depth, and b0,...,b3 are the fitted parameters such
that b0 = 21, b1 = 926, b2 = −2843 and b3 = 3194 for an = 0.
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4.2.3 Experimental results

4.2.3.1 Results on notched specimens (without precrack)

The notched specimens correspond to non-precracked specimens, meaning they have not undergone
the first step of the testing procedure described in the section 4.2.2. The following results were not
presented in Chapter 3. The procedure described in section 4.2.2-(2a) was used for each specimen
presented in Table C.1 with the following parameters: the loading temperature TLoad = 250 °C
and the preload P1 = 4 N. In addition, the notch dimensions and the load P2 are presented in the
Table C.1. The fracture initiation and propagation occurred in both tests at the loading P2 = 15 N.
The tests that resulted in fracture and those that did not are respectively referred to as NFi and
NUi.

Specimen an [µm] Dn [µm] [H] [wppm] P2 [N]

NU1 102 133 130 7

NU2 103 133 144 11.6

NU3 136 122 117 13.6

NF1 135 121 116 15

NF2 128 130 103 15

Table 4.1: List of notched specimens tested under DHC conditions without precrack at TLoad =
250 °C: the notch depth (an), the notch diameter (Dn), the hydrogen content and the applied load
during DHC test (P2).

Figure 4.2a shows an example of the load–displacement curves for a fractured specimen (NF1)
and an unfractured specimen (NU3). The corresponding evolution of the displacement with time
once P2 was reached, are given in Figure 4.2b. In tests without fracture a gradual and small
increase in displacement is observed once the maximum force is reached, attributed to creep. In
this case, the length of the hydrided zone at the notch root was observed after the test at room
temperature on polished sections after chemical etching (90 % HNO3 +10 % HF). As expected, the
length of the hydrided zone increases with the applied load (33 µm, 71 µm, and 76 µm at 7, 11.6,
and 13.6 N, respectively). In case of fractured specimens three stages are observed: (i) an initial
displacement rate (creep); (ii) a progressive increase in the rate (progressive cracking caused by
DHC); (iii) a quick increase of the displacement rate, referred as "pop-in", such that the prescribed
load cannot be maintained by the testing device. This leads to a decrease in the applied load (rapid
ductile tearing of the remaining ligament). In this case the incubation time (IT ) was considered
as the time where the "pop-in" was observed as shown in Figure 4.2b. The DHC crack length was
determined on fracture surfaces equal to aDHC − an. The average DHC velocity, denoted as vDHC,
was determined by dividing this value by the duration of DHC crack growth. This duration was
calculated as the difference between the time to fracture (corresponding to the vertical asymptote
on the displacement-time curve in Figure 4.2b) and the incubation time. The value obtained for
the specimen NF2 is equal to 3.3×10−7 m.s−1. This value is closed to those obtained on precracked
specimens at 250 °C (3.7×10−7 m.s−1 3). In addition, a value for the material’s fracture toughness
in Zircaloy-4 matrix can be calculated from the value of the load P2 and the length of the crack
before the ductile tearing of the material (aDHC). This crack length was measured on the fracture
surface of the specimen NF2, equal to 292 µm. Consequently, the derived fracture toughness value
is 20.4 MPa

√
m. This value is closed to those obtained in Chapter 3, equal to 19.7+1.7

−1.3 MPa
√

m at
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250 °C. All values are available in Table C.2.
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Figure 4.2: Examples of the results obtained after a DHC test for a fractured and unfractured
notched specimen with the identification of the different phases observed (creep, DHC propagation,
and unstable ductile propagation).

Specimen aDHC [µm] IT [min] Length of the hydrided zone (in the
radial direction of the tube) [µm] vDHC [m.s−1]

NU1 / / 33 /

NU2 / / 71 /

NU3 / / 76 /

NF1 / 52 (pop−in) / /

NF2 292 40 (pop−in) / 3.3 × 10−7

Table 4.2: Measure of the crack length at the end of DHC (aDHC), of the incubation time (IT), of
the hydride length at the notch tip and of the mean crack velocity (vDHC).

4.2.3.2 Results on precracked specimens

Results on precracked specimens were already presented in Chapter 3. Tables 4.9 and 4.10 in
appendix 4.6 present the notch dimensions, the initial crack length a0, the hydrogen content and
the load together with the applied KI and the parameters measured in Chapter 3 for each specimen
tested. The results of interest for this study are presented in Table 4.3. A summary of the tests
results is presented below:
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Specimen a0 [µm] KI [MPa
√

m] IT [min] vDHC [m.s−1] ×10−7 TLoad [°C]

PF1 230 11.0 2 42.4

250
PF2 198 10.5 3.5 24.7

PF3 255 9.0 5 17.8

PF4 200 8.5 5 15.4

PU1 254 7.9 / /

250PU2 212 7.0 / /

PU5 223 5.8 / /

PF5 215 9.9 15 4.6

200PF6 278 9.8 16 3.1

PF7 219 8.6 30 2.2

PU3 238 8.4 / /
200

PU4 185 6.2 / /

PF8 215 8.4 812 0.3 150

PU6 206 8.0 / / 150

Table 4.3: List of precracked specimens tested under DHC conditions: the initial crack length
(a0 = an + precrack length), the initially applied SIF (KI), IT the incubation time, the crack
velocity (vDHC) and the test temperature [°C].

• The procedure described in section 4.2.2 was used for each specimen in Appendix 4.6.

• At TLoad = 150 °C one out of two specimens led to crack propagation, at TLoad = 200 °C
three tests out of five and at TLoad = 250 °C, four tests out of seven.

• The same evolution was observed on the displacement-time curves as for the notched speci-
mens, excepted that the "pop-in" was not observed at 200 °C and 250 °C. In those cases, the
incubation time was measured using the method explained in Chapter 3: the displacement
(δ) − time (t) curves once the loading is reached were fitted as:

δ(b) = at

(
1 +

(
t

b

)n)
(4.4)

To obtain IT = b × (0.05)1/n with n = 4. a and b are parameters to be fitted for each
specimen.
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Specimen a0 [µm] [H] [wppm] Pmax [N] KIC [MPa
√

m] Ttest [◦C]

T1 251 117 14.7 16.3+1.2
−0.9 250

T2 230 94 15.9 16.2+0.6
−0.5

T3 221 108 17.6 17.1+1.1
−1.0 200

T4 202 79 19.1 17.0+1.0
−0.9

T5 233 79 19.42 19.8+1.0
−1.0 25

T6 328 76 9.6 16.0+2.4
−1.9

Table 4.4: List of tested specimens under monotonic loading: initial crack length (a0 = an +
precrack length), hydrogen content, the maximum load (Pmax), the test temperature (Ttest) and
the calculated SIF value (KI).

4.2.3.3 Results without DHC

Monotonic tests without DHC were realised at 25 °C, 200 °C and 250 °C and presented in Chap-
ter 3. The fracture toughness KIC values calculated at 25 °C, 200 °C and 250 °C are respectively
17.9+1.3

−1.0 MPa
√

m, 17.0+0.7
−0.7 MPa

√
m and 16.6+0.8

−0.7 MPa
√

m. Values for all tests are reported in
table 4.4.

4.3 Model presentation

4.3.1 Mesh and boundary conditions

The notched C-ring specimen was meshed with 2D plane strain quadratic quadrangle using selective
integration to avoid spurious pressure oscillations (4 Gauss points per element) on Cast3M solver as
shown in Figure 4.3. The mesh size at the notch tip was 10×10 µm2 along directions x⃗ and y⃗. Half
of the test specimen was modeled due to symmetry. A given load was imposed at the loading point
referred to as PL in Figure 4.3 (y⃗ direction). The boundary conditions are shown in Figure 4.3.
The notch dimensions and precrack length were adjusted for each actual specimen.

4.3.2 Hydrogen diffusion

The total hydrogen concentration Ctot is divided into solid solution Css and precipitated Cpp com-
ponents at each node, such as:

Ctot = Cpp + Css (4.5)
The hydrogen in solid solution diffuses within the material with the influence of concentration
gradient, stress gradient, and temperature gradient, as follows:

J⃗H = −DH

(
∇⃗Css − CssV̄H

RT
∇⃗ph + CssQ∗

RT 2 ∇⃗T

)
(4.6)

where ph and T are the hydrostatic stress and the temperature, respectively. DH , V̄H , Q∗ are the
hydrogen diffusivity, the partial molar volume of hydrogen and the heat of transport for hydrogen,
respectively and R is the gas constant.
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Figure 4.3: 2D finite element modeling of notched C-ring specimens with boundary conditions.

The diffusion coefficient of hydrogen in solid solution follows an Arrhenius law, as described in
Kammenzind et al. [92] for Zircaloy-4:

DH

[
m2.s−1] = 0.8 × 10−7exp

(
−33252

RT

)
(4.7)

4.3.3 Kinetics of hydride precipitation and dissolution of hydrogen in solid
solution

The precipitation and dissolution solubility limits utilized in this study were based on the research
conducted by Kammenzind [92]. The limits are given by the following equations:

CTSSD[wppm] = 6.6 × 104 exp
(

−32196
RT

)
(4.8)

CTSSP[wppm] = 3.1 × 104 exp
(

−25279
RT

)
(4.9)

To simulate hydride precipitation and hydrogen dissolution in solid solution, the HNGD model [97],
[210] was employed. This model takes into account three cases:

1. Hydrogen dissolution occurs when Css < CTSSD and Cpp > 0. The dissolution rate is governed
by the following kinetic equation:

∂Css

∂t
= −KD(Css − CTSSD) (4.10)

The dissolution rate KD follows an Arrhenius law:

KD = KD0exp
(

− ED

kBT

)
(4.11)

where KD0 = 1.11 × 103 s−1 and ED = 0.46 eV.at−1 (44386 J/mol).
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2. Hydride nucleation occurs when Css > CTSSP. The rapid precipitation during nucleation is
described by the equation:

∂Css

∂t
= −Kn(Css − CTSSP) (4.12)

The nucleation rate Kn is:

Kn = Kn0fα exp
(

− Eth

kBT

)
(4.13)

Here, Kn0 = 2.75 × 10−5 s−1. The volume fraction of the α phase, denoted as fα, is given by:

fα = 1 − xpp

xδ
(4.14)

where xpp is the atomic fraction of hydrides and xδ is the atomic fraction of hydrogen in pure
δ hydride (approximated 0.62). The δ hydride formation energy, denoted as Eth(T [K]), is a
polynomial function of degree 3 with respect to temperature.

3. Hydride growth occurs when Css > CTSSD and Cpp > 0. This slow precipitation process
involves the growth of hydrides within the hysteresis zone. The following equation governs
the growth rate:

∂Css

∂t
= −KG(Ctot − CTSSD)p(1 − x)(−ln(1 − x))1−1/p (4.15)

where p is the Avrami parameter set equal to 2.56 and x is the advancement of the reaction
at a given time. The growth rate KG is composed of two terms: KD

G related to diffusion and
KR

G related to the reaction.
1

KG
= 1

KD
G

+ 1
KR

G

(4.16)

• For the diffusion-controlled term KD
G , the following expression is used:

KD
G = KD0

G v0fα exp
(

− EG

kBT

)
[s−1] (4.17)

where EG is equal to 0.9 eV/at and v0 is determined by the inverse segment rule:

v0 = x0 − xα

xδ − xα
(4.18)

Here, x0 is the total atomic fraction of hydrogen, xα is the atomic fraction of hydrogen in
the α phase at the α/(α+δ) phase boundary, and xδ is the atomic fraction of hydride at
the (α + δ)/δ phase boundary. The relationship for xδ(T [K]) is fitted by a third-degree
polynomial.

• For the reaction-controlled term KR
G , the following equation is used:

KR
G = KR0

G v0fαexp
(

− Eth

kBT

)
[s−1] (4.19)

In order to validate the proper implementation of the HNGD model in Cast3M, thermal cycles
involving the complete or partial dissolution of hydrides were conducted on a Representative Vol-
ume Element (RVE) loaded with 200 wppm of hydrogen, following the methodology outlined in
Passelaigue et al.’s work [97]. Two thermal cycles were simulated: (i) one with complete hydride dis-
solution (25 → 527 → 25 [°C]); (ii) another with partial hydride dissolution (25 → 377 → 25 [°C]),
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with different heating rates (0.01 K/min, 0.35 K/min, 1 K/min, 10 K/min and 100 K/min). Pas-
selaigue et al. [97] used the solubility limits expressed by Lacroix et al. [81], as follows:

CTSSD[wppm] = 101999 × exp
(

−35459
RT

)
(4.20)

CTSSP[wppm] = 30853 × exp
(

−25249
RT

)
(4.21)

The Figure 4.4 compares the evolution of the concentration of hydrogen in solid solution obtained
by Passelaigue et al. [97] and by this study as a function of temperature for the different heating
rates. In both cases, the results obtained from Cast3M and by Lacroix et al. [81] nearly overlap,
confirming the model implementation. In instances of partial dissolution, where the cooling rate
is slow (0.01 to 1 K/min), the decrease in the concentration of hydrogen in solid solution does not
necessitate reaching the precipitation solubility limit. At 0.01 K/min, the cooling curve even aligns
with the terminal solid solubility limit in dissolution up to 210°C (similar behavior is observed in
the case of complete dissolution once the terminal solid solubility limit in precipitation is reached).

All the parameters are referenced in Table 4.5.
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(b) Full hydride dissolution (800 K).

Figure 4.4: Comparaison of the evolution of the concentration of hydrogen in solid solution in a
RVE charged with 200 wppm [H] obtained in [81] and with the HNGD implementation in Cast3M
as a function of temperature for different heating rates.

4.3.4 Elasto-visco-plastic behavior and swelling due to hydrogen and hydrides

The elastoviscoplastic behavior developped by Le Saux [203] was used. The material’s orthotropy
and plastic anisotropy are accounted for through the equivalent macroscopic stress of Hill:

σH =
√

σ∼ : H
≈

: σ∼ (4.22)

=
[
Hrr (σzz − σθθ)2 + Hθθ (σrr − σzz)2 + Hzz (σrr − σθθ)2 + 2 Hrz σ2

rz + 2 Hzθ σ2
zθ + 2 Hθr σ2

θr

]1/2

where r is the radial direction, θ is the circumferential direction, z is the axial direction and H
≈

is
the Hill symmetric tensor.
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Expression Ref.

Diffusion coefficient DH DH = 0.8 × 10−7exp
(
−33252

RT

)
[m2.s−1] [92]

Solubility limit in dissolution CTSSD CTSSD = 6.6 × 104exp
(
−32196

RT

)
[wppm] [92]

Solubility limit in precipitation CTSSP CTSSP = 3.1 × 104exp
(
−25279

RT

)
[wppm] [92]

Dissolution rate KD

KD = KD0exp
(
− ED

kBT

)
[s−1]

[81]
KD0 = 1.11 × 103 [s−1]

ED = 0.46 [eV.at−1]

kB = 8.6 × 10−5 [eV/K]

Nucleation rate Kn

Kn = Kn0fαexp
(
− Eth

kBT

)
[s−1]

[81]
KN0 = 2.75 × 10−5 [s−1]

Eth = −0.5655 + 4 × 10−4 × T − 2 × 10−7 × T 2 + 3 × 10−10 × T 3 [eV.at−1]

fα = 1 − xpp

xδ

xpp is the atomic fraction corresponding to Cpp

xδ = −9.93 × 10−11T 3 + 8.48 × 10−8T 2 − 5.73 × 10−5T + 0.6238

Diffusion controlled rate KD
G

KD
G = KD0

G v0fαexp
(
− EG

kBT

)
[s−1]

[81]

KD0
G = 5.35 × 105 [s−1]

v0 = x0−xα
xδ−xα

x0 is the total hydrogen content in atomic fraction

xα is the CTSSD in atomic fraction

EG = 0.9 [eV.at−1]

Reaction controlled rate KR
G

KR
G = KR0

G v0fαexp
(
− Eth

kBT

)
[s−1] [81]

KR0
G = 1.6 × 10−5 [s−1]

Growth rate KG

1
KG

= 1
KD

G

+ 1
KR

G [81]
The Avrami parameter p = 2.56

Table 4.5: Parameters used in the diffusion, nucleation, growth and dissolution model

The coefficients of Hill {Hrr Hθθ Hzz Hrz Hzθ Hθr}, identified in [211], depends on the tempera-

ture as follows:



Hrr(T ) = 0.485 + 9.5 × 10−2

(1 + exp(12 (T/740 − 1)))

Hθθ = 1 − Hrr

Hzz(T ) = 0.52 + (−0.23 + 4 × 10−4 T )
(1 + exp(15 (T/550 − 1)))

Hrz = Hzθ = Hθr = 1.5

The macroscopic stress is expressed

by Hooke’s law:
σ∼ = C

≈
ε∼

e = C
≈

(ε∼ − ε∼
p)

The total strain ε∼ is decomposed additively into an elastic strain ε∼
e and an inelastic strain ε∼

p and C
≈

is the fourth-order elasticity tensor defined by the Young’s modulus and Poisson’s ratio (E, ν). The
evolution of the Young’s modulus as a function of temperature is given by the following relation:

E[MPa] = 1.059 × 1011 − 36 × 106 T [K] (4.23)

A nonlinear multiplicative isotropic hardening model is used to describe the viscoplastic flow of the
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undamaged material. The equivalent viscoplastic strain rate is given by the following equation:

ṗ =
(

σH(T )
K(T, Css, Cpp) L(p, T, Cpp)

)1/m(T )

(4.24)

where m is the strain rate sensitivity coefficient defined as a function of temperature, K is the
resistance coefficient defined as a function of temperature and hydrogen content in solid solution
and precipitated and L is a hardening coefficient that depends on the cumulative plastic strain p,
temperature and precipitated hydrogen. The expression of those parameters is available in [203]
and in Appendix 4.6.

Monotonic tensile tests were conducted at 25 °C and 250 °C at a constant displacement rate of
v = 0.001 m.s−1 on hydrogen-uncharged notched specimens. Figure 4.5 compares the evolution of
the load values obtained experimentally and numerically as a function of displacement and shows
that the results from the model are in good agreement with the experimental ones.
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Figure 4.5: Comparison of the evolution of the load values obtained experimentally and numerically
as a function of displacement, from tensile tests on notched C-ring specimens without hydrogen.

In addition, the material undergoes swelling as a result of the presence of hydrogen in both
solid solution and precipitated states. To account for this deformation, two terms have been
incorporated into the analysis: ϵH

ss represents the swelling induced by hydrogen in solid solution,
and ϵH

hr represents swelling due to the accomodation of the misfit caused by hydride precipitation.
The swelling induced by the presence of hydrogen is accounted for by considering the partial molar
volume of hydrogen V̄H = 1.68 × 10−6 mol.m−3 [69]–[71], as follows:

ϵ∼
H
ss = 1

3 V̄HCv
ssI∼

where Cv
ss is the hydrogen in solid solution content expressed in [mol.m−3] such that:

Cv
ss = MZr

MH

1
VZr

Css (4.25)
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Here, the molar mass of hydrogen (MH = 1.007 g.mol−1), the molar mass of zirconium (MZr =
91.223 g.mol−1), and the partial molar volume of zirconium (VZr = 14.02 × 10−6 m3.mol−1) are
used. The precipitation of hydrides causes an anisotropic misfit accommodation, denoted as ϵhr,
such that:

ϵhr
i = fK

i ϵhydride
⊥ + (1 − fK

i )ϵhydride
∥ (4.26)

where fK
i represent the Kearns factors for cold-worked stress-relieved Zircaloy-4, with values of

fK
r = 0.6, fK

θ = 0.3, and fK
z = 0.1. Additionally, ϵhydride

⊥ = 0.0747 and ϵhydride
∥ = 0.0491 according

to Carpenter and Grant [102]. Finally, the misfit accommodation is considered by the following
equation:

ϵ∼
H
hr = fϵ∼

hydride (4.27)

Here, f denotes the volumetric fraction of hydrides, calculated as the ratio of Cpp to Chr, the
concentration of hydrogen precipitated in a bulk hydride, such that Chr = 18000 wppm. The
parameters corresponding to the swelling induced by hydrogen and hydrides are referenced in
Table 4.6.

Expression Ref.

The partial molar volume of hydrogen V̄H V̄H = 1.68 × 10−6 [mol/m3] [69]

Misfit strain perpendiculary to the hydride habit plane ϵhydrides
⊥ PLTS model : ϵhydrides

⊥ = 0.0747 [102]

Misfit strain parallel to the hydride habit plane ϵhydrides
∥ PLTS model : ϵhydrides

∥ = 0.0491 [102]

Kearns factor used to express the misfit strain in the specimen orientation axes fi

fK
r = 0.6

[100]fK
θ = 0.3

fK
z = 0.1

Maximal hydrogen content in precipitation Chr Chr = 18000 [wppm] [68]

Table 4.6: Parameters corresponding to the swelling induced by hydrogen and hydrides.

Figure 4.6 illustrates the evolution over time of the displacement (Fig.4.6a), the maximum stress
within the ligament (Fig.4.6b), and the maximum hydrogen content in precipitated form within the
ligament (Fig. 4.6c). This comparison evaluates the influence of swelling caused by the presence
of hydrogen in both solid solution and precipitated forms, as well as the scenario without such
swelling.

The presence of hydrogen, especially in precipitated form, is correlated with an increase in
irreversible displacement. Additionally, Figures 4.6b and 4.6c suggest that accounting for the
misfit accommodation results in a reduction of the maximum stress within the ligament, promoting
a more uniform distribution of the stress field. This was also observed by Lufrano et al. [63].
This decrease in the stress gradient subsequently slows down the diffusion rate of hydrogen in solid
solution towards the crack tip, leading to a reduction in the maximum concentration of precipitated
hydrogen within the ligament.

4.3.5 Modelling crack propagation

4.3.5.1 Cohesive zone model

To model the DHC cracking observed in experimental tests, a cohesive zone model (CZM) is
implemented. This section introduces the model and outlines the fitting process for its parameters.
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(a) Comparison of the evolution of the displacement during a DHC test.
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Figure 4.6: Numerical results considering or neglecting the swelling induced by the presence of
hydrogen in solid solution and/or precipitated form in a notched specimen (without pre-crack).

The interface is characterized by a displacement jump normal to the interface δ = δn and the
normal stress σn. The displacement jump is assumed to be divided into an elastic component and
a plastic component:

δn = δe + δp (4.28)

The elastic component of the displacement jump is linked to the stress vector through the following
relationship:

σn = cnδe (4.29)

where cn is chosen very high so that the interface becomes nearly rigid.
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A threshold for damage/plastic opening was defined as:

Φ = T⋆ − σc (4.30)

where
T⋆ =

⟨σn⟩+
(1 − D) (4.31)

with D is the damage variable expressed as:

D = δp

δc
(4.32)

and δc and σc are the critical opening and cohesive strenght of the material, respectively. β was
choosen equal to zero so that the cohesive zone opened only in the normal direction.

The opening rate was defined as:

δ̇p = δ̇⋆
∂Φ
∂σn

(4.33)

where δ̇⋆ is defined with a Norton law:

δ̇⋆ = δ̇0

〈 Φ
σ0

〉
(4.34)

where δ̇0, n and σ0 are parameters to fit. The interface does not get damaged under compression
because in this case Φ < 0. The interface fractures when δp = δc. The fracture energy is equal to
γc = 1

2σcδc. The size of the "process zone" is then given by [212]:

RP Z = 9π

64
E

1 − ν2
δc

σc

A dependency on the hydride content was introduced using a function F (Cpp) such as:

σc = σZr
c × Fσ(Cpp) (4.35)

δc = δZr
c × Fδ(Cpp) (4.36)

where σZr
c and δZr

c are the cohesive strenght and the critical opening values of the material without
DHC, respectively. In order to maintain a constant size of the process zone during the calculation,
the ratio δc

σc
must remains constant, which implies Fδ (Cpp) = Fσ (Cpp) = F (Cpp) such that:

γc = 1
2σcδc = 1

2σZr
c δZr

c F 2(Cpp) = γZr
c F 2(Cpp) (4.37)

where γZr
c is the fracture energy of Zircaloy-4 without DHC. Then, the function F (Cpp) used in

the model is described as follows:

F (Cpp) = 1 − α × Cpp

C0
hr

if Cpp < C0
hr (4.38)

F (Cpp) = 1 − α if Cpp ≥ C0
hr (4.39)

where C0
hr represents the precipitated hydrogen value associated with the embrittled fracture

behavior i.e. σc = σ0
hr, δc = δ0

hr and γc = γ0
hr, with δ0

hr and γ0
hr are the critical opening and the

fracture energy of the material with DHC and α = 1 − σ0
hr

σZr
c

. Figure 4.7 presents the evolution of σc

as a function of Cpp. All of these parameters have to be fitted: the fracture strength of the material
without DHC (σZr

c ), the fracture parameters with DHC (σ0
hr, γ0

hr and C0
hr) and the parameters of

the opening rate function (δ̇0, and σ0).
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Figure 4.7: Evolution of σc as a function of precipitated hydrogen Cpp.

4.3.5.2 Fracture parameters of the material without DHC

The fracture parameters of the material without DHC are the cohesive strength σZr
c and the fracture

energy γZr
c . They were fitted from monotonic tests (without DHC). The load-displacement evolution

of three monotonic tests (T2 at 250 °C, T3 at 200 °C and T5 at 25 °C) are presented in Figure 4.8 and
compared to numerical results without fracture. To evaluate the fracture strength without DHC,
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Figure 4.8: Evolution of the load obtained numerically (without damage) and experimentally on
specimens T2, T3, and T5 as a function of the displacement, and the maximum stress in the loading
direction σθθ values at the onset of the crack growth.

the maximum stress within the ligament in the loading direction (σθθ) was evaluated numerically
at the onset of the crack propagation. As expected this value decreases when the temperature
increases and can be expressed as follow: σZr

c = σθθ(T ) = 2060 − (2.4 × T [°C]) [MPa]. The fracture
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energy γZr
c is expressed as a function of the fracture strength with and without DHC such as:

γZr
c = γ0

hr ×
(

σZr
c

σ0
hr

)2

(4.40)

4.3.5.3 Fracture parameters of the material with DHC

The fracture parameters of the material with DHC are the cohesive strength σ0
hr, the fracture

energy γ0
hr and the associated precipitated hydrogen value C0

hr. The fracture energy of the material
with DHC γhr

c was estimated from the fracture toughness values obtained in Chapter 3. The
corresponding fracture energy for KIDHC ∈ [7.4; 9.1] MPa

√
m is γ0

hr ∈ [555; 840] J/m2. The value
was chosen equal to 840 J/m2.

The two other parameters were fitted with DHC tests done on notched specimens (without
precrack). Two steps were realised:

1. Simulations of fractured tests without CZM in order to evaluate the maximal value of the
principal stress in the loading direction σθθ and the value of precipitated hydrogen Cpp, within
the ligament, when t = IT . These values were used as an upper boundary for σ0

hr and C0
hr.

2. Simulation of all tests on notched specimens with the CZM in order to fit the fracture param-
eters with experimental results (fractured/unfractured specimens, DHC crack velocity and
incubation time).

The fitted parameters are σ0
hr = 660 MPa and C0

hr = 432 wppm. Figure 4.9 presents the evolution
of the maximal value of σθθ within the ligament as a function of the precipitated hydrogen with
those parameters for all five fractured and unfractured specimens. With these parameters, the
specimens, whether fractured or unfractured, are identified. When the fracture parameters are
reached, the specimen undergoes damage, leading to a decrease in the maximum stress. With this
reduction, the maximum stress may once again fall below the cohesive strength. Damage stops,
and no crack initiates. If the stress remains above the cohesive strength, the material continues
to undergo damage until reaching the critical opening of cohesive zone model. The crack then
propagates.

Shi et Puls [122] and Kubo et al. [139] find a value of the hydride fracture strenght σf
hydride

equal to 628 MPa on Zr-2.5%Nb and 710 MPa on Zircaloy-2 at 250 °C, respectively. The value
measured in this study is in a good agreement with those values. In addition, Xia et al. [66] used
a fhr

c value equal to 25 % of 2000 wppm (500 wppm). This value is similar to the C0
hr (414 wppm)

value found in this study.

4.3.5.4 Opening rate parameters

Once the fracture parameters are reached, the cohesive zone opens at a given rate. This opening
rate is expressed as a function of temperature. The parameters were adjusted to align with the
incubation time and crack velocity at 150 °C, 200 °C, and 250 °C. The resulting parameters are
expressed as follows:

σ0 = −0.6 × T [K] + 754 (4.41)
δ̇0 = 4 × 10−3 at 250°C, 8 × 10−4 at 200°C, and 1 × 10−4 at 150°C (4.42)

All the fracture parameters are presented in Table 4.7.
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Figure 4.9: Evolution of the maximum stress σθθ within the ligament as a function of the max-
imum precipitated hydrogen content within the ligament, in notched specimen with the fracture
parameters σ0

hr and γ0
hr.

Expression

Fracture energy [J/m2]
Material without hydrides γZr

c = γ0
hr ×

(
σZr

c

σ0
hr

)2

Material with hydrides γ0
hr = 840

Critical stress [MPa]
Material without hydrides σZr

c = 2060 − (2.4 × T [°C])

Material with hydrides σ0
hr = 660

Critical opening [µm]
Material without hydrides δZr

c = 2 × γZr
c

σZr
c

Material with hydrides δ0
hr = 2 × γ0

hr
σ0

hr

Precipitated hydrogen value associated with σ0
hr C0

hr = 432 [wppm]

Normal ridity of the interface cn cn = 4 × 1016 [N/m]

Opening rate parameters
σ0 = −0.62 × T [K] + 754 [MPa]

δ̇0 = 4 × 10−3 at 250°C 8 × 10−4 at 200°C, and 1 × 10−4 at 150°C

Table 4.7: Fitted parameters of the cohesive zone model determined in this study.
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4.4 Results

The entire database, comprising notched and pre-cracked specimens, has been simulated. Exper-
imentally, the length of a0 varies across the thickness of the specimen. For fractured specimens,
the minimum (amin

0 ) and maximum (amax
0 ) values were measured on fracture surfaces. Since the

numerical model is in two dimensions, the front is considered straight, and its length is chosen such
that amin

0 < anum.
0 < amax

0 . In the case of unfractured specimens, the length of the experimental
pre-crack is measured from polished sections, which do not provide access to the full profile of the
pre-crack across the thickness of the specimen. Therefore, it was decided to take a value within
the range of the measured value on the polished section ± half of the average of the differences
amax

0 − amin
0 of fractured specimens. All the values are presented in Table 4.8. The remaining

parameters are identical to those presented in the experimental section 4.2.3.

Specimen amin
0 [µm] amax

0 [µm] amean
0 [µm] anum.

0 [µm]

PF1 190 260 230 205

PF2 150 230 198 180

PF3 202 276 255 230

PF4 151 228 200 205

PU1 / / 254 235

PF5 182 237 215 210

PF6 240 311 278 249

PF7 174 247 219 214

PU3 / / 238 218

PF8 174 247 215 215

PU6 / / 206 206

Table 4.8: Minimum, maximum and mean experimentally measured values of the precrack length
on the fracture surfaces (amin

0 , amax
0 and amean

0 , respectively) and the chosen precrack length in the
model anum.

0 for each specimen.

4.4.1 Comparison of the simulated hydrided zone with the experimental results

The hydrogen content near the crack tip was assessed on precracked specimens in Chapter 3 using
the image analysis software Hydruro developped by CEA [205]. Figure 4.10 presents the results
obtained on notched specimens (without precrack). These mappings highlight the increase in the
concentration of hdyrides at the notch root with the loading.

Figure 4.11 compares the evolution within the ligament of the measured hydrogen concentration
and the numerically calculated one, for specimens NU3 (notched at 250 °C), PU1 (precracked at
250 °C), and PU3 (precracked at 150 °C). Maximal precipitated hydrogen values within the liga-
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ment numerically obtained are of about four times higher (for NU3 892 against 3084 wppm, for
PU1 1277 against 5634 wppm and for PU3 595 against 2734 wppm, experimentally and numerically,
respectively). The values are then normalized by this maximal value.In all three cases, the concen-
tration of precipitated hydrogen is higher at the notch root or at the crack tip and decreases as you
move away. Numerically, the length of the hydrided zone can be defined by the following criterion
Cpp/Cmax

pp > 5 %, and it extends over a hundred microns. In the case of evolutions measured
on the Hydruro maps, peaks in the concentration of precipitated hydrogen are observed far from
the bottom of the notch or the crack tip due to the presence of circumferential hydrides in the
specimen. The numerical model does not represent these hydrides; nevertheless, it reproduces well
the evolution of the radially precipitated hydrogen concentration, as shown in Figure 4.11b, since
in this specimen, no massive circumferential hydride is observed, and the two curves are almost
superimposed (the length of the hydrided zone is equal to 124 µm against 94 µm).
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(c) NU3 - P2 = 13.6 N and ttest = 24h

Figure 4.10: Micrographs of unfractured notched specimens (without precrack) tested at 250 °C,
mapped with the Hydruro analysis results.

4.4.2 Before loading

The first step of the simulation involves a thermal cycle under P1 = 2 N for precracked specimens
and P1 = 4 N for notched specimens. Figure 4.12 presents specimen PF4 with mapped precipitated
hydrogen content and the evolution of σθθ within the ligament at four distinct moments; (Fig.4.12a)
once T = TPeak = 350 °C; (Fig.4.12b) during cooling, at the onset of precipitation; (Fig. 4.12c)
once T = TLoad and (Fig. 4.12d) at T = TLoad after one hour, just before loading. The maximum
stress is reached at 350 °C when all hydrides are dissolved (C350°C

TSSD = 132 wppm) (σθθ = 300 MPa
when P1 = 2 N in precracked specimens and 330 MPa when P1 = 4 N in notched specimens). It
decreases with hydride precipitation due to misfit strain. At 250 °C after one hour, the maximum
stress decreased by 50 MPa in both cases. Figure 4.12b illustrates the onset of precipitation at
266 °C at the crack tip (C266°C

TSSP = 110 wppm). Upon cooling the specimen to 250 °C, the precipitated
hydrogen content increases over time due to stress-induced hydrogen diffusion (Cpp = 152 wppm),
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Figure 4.11: Comparison of the evolution of precipitated hydrogen content obtained numerically
and experimentally from Hydruro mapping, as a function of the distance from the crack length or
the notch root.

reaching 845 wppm at the crack tip and 34 wppm in the rest of the specimen after one hour. Notched
specimens exhibit a lower value (280 wppm) owing to a lower stress gradient in the specimen.

Figures 4.13a and 4.13b show the precipitated hydrogen content after one hour at 200 °C and
150 °C, respectively. The maximum stress value decreases with the temperature due to a higher
precipitated hydrogen content (1200 wppm and 241 MPa at 200 °C, 1400 wppm and 228 MPa at
150 °C).
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Figure 4.12: Evolution of the precipitated hydrogen content (color maps in wppm) in the specimen
PF6 and of σθθ within the ligament during the thermal cycle at four distinct moments.
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Figure 4.13: Comparison of the precipitated hydrogen content (color maps are in wppm) in the
specimen PF6 and PF8 and σθθ within the ligament at 200 °C and 150 °C after one hour at TLoad,
just before the loading.

4.4.3 After loading

A constant force is then applied to the specimen. The load-displacement curves obtained exhibit the
same behavior as those presented in Figure 4.2b. However, in the case of crack propagation, the load
does indeed not decrease. Figure 4.14 presents a comparaison of the evolution of the displacement
values once the load is reached, obtained experimentally and numerically, as a function of the
time for tests realised on notched specimens at 250 °C (Fig. 4.14a) and on precracked specimens at
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250 °C, 200 °C and 150 °C (Figures 4.14b, 4.14c and 4.14d, respectively). Load–displacement curves
numerically obtained for fractured specimens are divided into two steps: (i) a gradual and small
increase in displacement rate associated to creep, (ii) a progressive increase in the rate associated
to DHC. For notched specimens, a crack of a length of about 16 µm initiates in both NF1 and NF2
specimens. This is associated to the experimentally observed "pop-in".
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Figure 4.14: Comparison of the displacement values obtained numerically and experimentally as a
function of the time once the load is reached, for (a) notched specimens at 250 °C, (b) precracked
specimens at 250 °C, (c) precracked specimens at 200 °C and (d) precracked specimens at 150 °C.

Figure 5.10 presents the precipitated hydrogen content in the specimen PF6 and the evolution
of σθθ within the ligament at six distincts moment, from the application of P2 (Fig. 4.15a) until
the end of the calculation (Fig. 4.15f). For this specimen, the stress at the beginning of the test
is 900 MPa, approximately 50 µm away from the crack tip. This stress peak gradually shifts
away from the crack tip as the size of the hydrided zone increases (from a length of about 80 µm
at t = 5 h 16 min) and diminishes slightly due to hydride precipitation (Fig. 4.15c). As observed
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earlier in notched specimens, when the fracture strength (σ0
hr

(
Chr

pp

)
) is reached, the stress decreases

due to irreversible displacement. Figure 4.15c illustrates that the specimen is opening up as a result
of this damage.

At t = 5 h 28 min (Fig. 4.15c), σθθ > σ0
hr. The crack gradually propagates over the time along

the entire length of the hydrided zone (in this case, 115 µm in about thirty minutes) (Fig. 4.15d).
While the maximum stress relocates with this propagation, it converges towards the crack tip and
experiences a substantial increase, reaching 1515 MPa (≈ σZr

c ). The concentration of precipitated
hydrogen reaches 160 wppm. Under these conditions, σc = 1236 MPa.

The crack continues to propagate without a significant influx of hydrogen at the crack tip
(Fig. 4.15e). The alteration in the propagation angle, as observed in Figure 4.15f, corresponds to
a shift in the fracture mode (from brittle fracture to ductile tearing).

All the results are in good agreement with the experimental results.
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Figure 4.15: Evolution of the precipitated hydrogen content (color map is in wppm) and of σθθ

within the ligament in the specimen PF6 at six distincts moments.
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4.5 Discussions

4.5.1 Incubation time

The same procedure is used to estimate the incubation time for numerical results as for experi-
mental tests. As observed experimentally, the calculated incubation time increases with the test
temperature and decreases with the increase of the initially applied stress intensity factor. Addi-
tionally, at 250 °C, the incubation time for notched specimens is longer than for precracked ones.
A higher amount of precipitated hydrogen is required at the notch root to initiate a crack than
to propagate a crack at a given loading. Figure 4.16 compares the values obtained experimentally
and numerically. Seven out of ten simulated specimens fall within IT ±25 %, nine out of ten fall
within IT±40 %, and all tests are within IT±50 %.

In numerical simulations, the incubation time does not align with the crack propagation mo-
ment—except for the 250 °C simulations. The incubation time is shorter than the time before crack
propagation. This difference can be attributed to the time required to reach the critical opening of
the cohesive zone.
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Figure 4.16: Calculated incubation time values versus experimental ones obtained numerically and
experimentally.

4.5.2 Numerical determination of KIDHC

A specimen with a notch depth of an = 100 µm, a diameter of Dn = 150 µm, and a pre-existing
crack of 120 µm is simulated at temperatures of 150, 200, and 250 °C under various values of P2.
Figure 4.17a illustrates the evolution of DHC velocity vDHC as a function of the initially applied
stress intensity factor at the three temperatures. For visualization reasons, when the crack is not
propagating, the velocity is set at vDHC = 10−13 m.s−1. The crack propagation length in DHC
is determined by calculating the difference between the initial crack length and its length at the
end of the simulation. The propagation velocity vDHC, is determined by dividing this length by
the time it takes for the crack to reach this value from the beginning of the crack propagation.
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The results reveal a temperature effect on the value of KIDHC , increasing with decreasing temper-
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Figure 4.17: (a) Evolution of DHC crack velocity with respect to the stress intensity factor. For
visualization reasons, when there is no crack propagation, the velocity is set at 10−13 m.s−1; (b)
Comparison of the evolution of KIDHC obtained experimentally and numerically as a function of
temperature.

ature (≈ 8.04 MPa
√

m at 150 °C, ≈ 7.75 MPa
√

m at 200 °C, and ≈ 7.45 MPa
√

m at 250 °C).
Figure 4.17b compares these results to experimentally obtained DHC toughness values, showing
that the numerically obtained values correspond to the lower bounds of the experimental values.

Additionally, at 200 °C and 150 °C, the DHC velocity remains constant with the increase of
the initially applied stress intensity factor once KIDHC is reached. At 250°C, the DHC velocity
increases more gradually as it approaches the fracture toughness. Except for these two points, the
DHC velocity values obtained are of the same order of magnitude as those measured experimentally
(9.7 × 10−9 at 150 °C, 5.7 × 10−8 at 200 °C, and 1.8 × 10−7 at 250 °C, in m.s−1 against 4.4 × 10−9,
4.9 × 10−8, and 3.7 × 10−7 m.s−1, respectively, as shown in Figure 4.18). However, the numerical
method to determine the DHC velocity has to be improved.

4.5.3 Misfit effect on KIDHC

The same specimen as in the previous section is simulated with a load of 7.6 N, with and without
considering swelling due to precipitated hydrogen.

Figure 4.19 compares the evolution of precipitated hydrogen concentration and the stress σθθ in
the ligament when P2 is reached (Fig. 4.19a and 4.19b) and after 23 minutes (Fig. 4.19c and 4.19d),
without swelling on the left, and with it on the right.

When the load is applied, the concentration and maximum stress in the ligament are higher
when the swelling induced by the precipitated hydrogen is not taken into account (2400 wppm
and 791 MPa compared to 1240 wppm and 755 MPa). After 23 minutes the crack begins to
propagate. As observed earlier, considering the swelling induced by hydrides results in a decrease
in the maximum stress value in the ligament and a reduction in the stress gradient. Without the
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Figure 4.18: Comparison of the evolution of vDHC obtained numerically and experimentally as a
function of the temperature.

swelling, fracture strength are reached, the cohesive zone opens up, the stress peak moves away from
the crack tip, and it continues to exceed fracture criteria, promoting the opening of the cohesive
zone and crack propagation. When the swelling is considered, no crack propagation is observed in
this simulation (tend = 24 hours).

4.6 Conclusions

The results presented in this paper can be summarized as follows:

1. A numerical model incorporating hydrogen diffusion, nucleation, growth, and dissolution of
hydrides, coupled with a mechanical constitutive equations and a crack propagation model,
has been developed based on experimental results obtained from notched C-ring specimens
(with and without pre-crack).

2. The numerical model successfully reproduces the experimental results and determines the
DHC parameters (KIDHC , vDHC, and incubation time) at 150 °C and 200 °C for precracked
specimens and 250 °C for both precracked and notched (without pre-crack) specimens.

3. The testing procedure coupled with the numerical model allows to determine the hydrides
fracture strenght. A value is obtained at 250 °C equal to 660 MPa.

4. The swelling due to hydrogen and hydride has a significant impact on the fracture of the
material in case of delayed hydride cracking because it reduces the stress within the material.
For example, if the swelling is not considered, the difference in stress at the crack tip reaches
250 MPa after approximately twenty minutes at P2 = 7.6 N, with a pre-crack length of
220 µm.
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Figure 4.19: Comparison of the evolution of precipitated hydrogen concentration (color map is in
wppm) and σθθ in the ligament taking into account the swelling induced by hydrides (on the right)
or without taking it into account (on the left), once the load is reached and after 23 minutes.
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Annexes de l’article

Experimental data for precracked specimens

Table 4.9 presents the parameters of each specimen tested in Chapter 3, i.e. the notch dimensions
(Dn and an), the precrack length (a0), the hydrogen content, the imposed load P2, the intially
applied SIF KI associated and the load temperature (TLoad). Table 4.10 presents results from tests
analyses (aDHC, the DHC crack length, the incubation time and the hydride length at the crack
tip).

Specimen Dn [µm] an [µm] a0 [µm] [H] [wppm] P2 [N] KI MPa
√

m TLoad [°C]

PF1 120 100 230 100 11 11.0

250
PF2 179 74 198 121 12 10.5

PF3 126 121 255 98 8.5 9.0

PF4 152 89 200 122 9.6 8.5

PU1 125 119 254 93 7 7.9

250PU2 130 109 212 135 7.5 7.0

PU5 178 106 223 77 6.0 5.8

PF5 180 91 215 119 10.5 9.9

200PF6 171 120 278 110 7.7 9.8

PF7 172 98 219 125 9 8.6

PU3 191 92 238 125 8 8.4
200

PU4 165 89 185 134 7.5 6.2

PF8 (062) 176 92 215 107 9 8.4 150

PU6 (091) 174 103 206 121 8.8 8.0 150

I0h 168 91 181 119 0 0

250
I1h 197 100 220 109 7.5 7.2

I3h 184 85 188 101 8.5 7.1

I6h 180 96 213 130 7.8 7.2

Table 4.9: List of specimens tested under DHC conditions: the notch diameter (Dn), the notch
length (an), the intial crack length (a0 = an + precrack length), the hydrogen content, the applied
load during DHC test (P2) and the initially applied SIF (KI).
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Specimen aDHC [µm] DHC crack length [µm] Incubation time (IT) [min] Hydride length [µm] TLoad [°C]

PF1 341 111 2 /

250
PF2 333 135 3.5 /

PF3 377 137 5 /

PF4 354 165 5 /

PU1 / / / 116

250PU2 / / / 90

PU5 / / / 76

PF5 331 116 15 /

200PF6 396 118 15.5 /

PF7 348 130 30 /

PU3 / / / 86
200

PU4 / / / 50

PF8 (062) 348 133 812 / 150

PU6 (091) / / / 49 150

I0h / / / 0

250
I1h / / / 60

I3h / / / 63

I6h / / / 63

Table 4.10: Measure of the crack length at the end of DHC (aDHC), of the DHC crack length, of
the incubation time and of the hydride length at the crack tip.

Expression of the parameters of the equivalent viscoplastic strain rate

The equivalent plastic strain is expressed as follows:

ṗ = ṗ0

(
σH

K(T, Css, Cpp)L(p, T, Cpp)

)1/m(T )

(4.43)

m is the strain rate sensitivity coefficient defined as a function of temperature:

m(T ) = 1
77.68 M(T ) + 4.11 (1 − M(T )) where M(T ) = 1

1 + exp(10.2 (T/692 − 1))

Based on the experimental results presented in [213], the resistance coefficient K depends on tem-
perature T , Css and Cpp as follows:

K(T, Css, Cpp) =
(
1 − 1.175 × 10−4 Css + (6.15 × 10−5 − 4.38 × 10−8 T ) Cpp

)
(
(1.409 × 109 − 8.952 × 105 T ) KT + 4.05 × 107 (1 − KT )

)
(4.44)

where KT = 1
1 + exp(1.77 (T/1007 − 1))
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L(p, T, Cpp) is a hardening coefficient that depends on the cumulative plastic strain p, temper-
ature, and hydride content Cpp:



L(p, T, Cpp) =
[
(p + 1 × 10−4)n0 exp(−αn p) + (1 − exp(−αn p))

]
n0 = (1 + 1.45e−4 Cpp) (4.86 × 10−2 N0T + 2.35 × 10−2 (1 − N0T ))

αn = (53.16 + 1.27 × 10−2 Cpp) (1 + exp(11.1 (T/738 − 1)))

N0T = 1
1 + exp(12 (T/(810 − 9.19e−2 Cpp) − 1))



116 Experimentally-based model for DHC



5.
Effets de l’irradiation sur la fissuration

différée par hydruration

Sommaire
Introduction . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 118
5.1 Bibliographie . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 118

5.1.1 Effets de l’irradiation sur les alliages de zirconium . . . . . . . . . . . . . . 118
5.1.2 Effets de l’irradiation sur les paramètres caractéristiques de la DHC . . . . 120

5.2 Estimation des effets de l’irradiation dans le modèle numérique . . . . 121
5.2.1 Comportement mécanique du Zircaloy-4 sous irradiation . . . . . . . . . . . 123
5.2.2 Comparaison des résultats avant et après irradiation . . . . . . . . . . . . . 127
5.2.3 Effet de l’irradiation sur KIDHC . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 129
5.2.4 Effet de l’irradiation sur vDHC . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 130

Conclusions . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 130

117



118 Effets de l’irradiation sur la DHC

Introduction

Les chapitres précédents s’intéressaient au comportement en DHC de matériaux non irradiés.
L’entreposage à sec des gaines de combustible ayant lieu après passage au sein du réacteur, cer-
taines de leurs propriétés mécaniques et physico-chimiques sont modifiées. Cette partie s’intéresse
donc aux effets de l’irradiation sur le comportement en DHC des alliages de zirconium. Dans la
première partie, une revue bibliographique est réalisée. La deuxième partie présente les modifica-
tions apportées au modèle numérique développé dans le Chapitre 4 et compare le comportement
en DHC avec et sans irradiation.

5.1 Bibliographie

5.1.1 Effets de l’irradiation sur les alliages de zirconium

L’objectif de cette partie n’est pas de synthétiser de façon exhaustive les effets de l’irradiation sur
les alliages de zirconium, mais de mettre en évidence ceux qui pourraient influencer au premier
ordre le phénomène de DHC.

5.1.1.1 Effets de l’irradiation sur le comportement mécanique des alliages de zirco-
nium

Les effets de l’irradiation sur le comportement mécanique des alliages de zirconium constituent un
sujet important dans la littérature internationale. Onimus et al. [214] en proposent une revue. Le
bombardement neutronique des alliages de zirconium génère des déplacements d’atomes dans la
structure cristalline et provoque la formation de défauts ponctuels. Ces défauts se regroupent et
forment des boucles de dislocations. La présence de ces boucles dans la microstructure modifie la
réponse mécanique macroscopique du matériau, se traduisant par un durcissement et une perte de
ductilité. Ces deux effets (la formation de boucles de dislocations et le durcissement macroscopique)
pouvant influencer le comportement en DHC du matériau, une revue plus détaillée est proposée :

Boucles de dislocations : pour des fluences inférieures à 5 × 1025 n.m−2 des boucles de dis-
locations de vecteur de Burgers < a >

(
1
3⟨112̄0⟩

)
de nature interstitielle ou lacunaire sont

observées dans les plans prismatiques. La densité de chaque type de dislocation dépend de
la température d’irradiation [215]–[217]. Pour des fluences plus importantes, des boucles
< c > localisées dans le plan basal avec un vecteur de Burgers 1

6⟨202̄3⟩ sont observées. La
stabilité de ces boucles dépend de la présence d’éléments en solution permettant de diminuer
l’énergie de défaut d’empilement [218], [219]. Par exemple, les atomes d’hydrogène favorisent
la transition d’un amas de lacunes 2D à des boucles de dislocations < c > [220], [221].

Durcissement macroscopique : ce durcissement s’explique par la création de défauts ponctuels
et des boucles de dislocations agissant comme des obstacles lors du glissement des dislocations.
Il se traduit par plusieurs phénomènes :

• L’augmentation de la limite d’élasticité et de la contrainte à rupture. Pour
une température entre 320 °C et 360 °C, un effet de saturation est observé lorsque la
fluence atteint 1 × 1024 n.m−2. A partir de 400 °C le durcissement diminue du fait de
la restauration de certains défauts ponctuels. Il est observé que l’effet de la composi-
tion chimique à moins d’influence que l’état métallurgique (recristallisé ou détendu) sur
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le durcissement induit par l’irradiation. En effet, la limite d’élasticité des alliages de
zirconium détendus est plus élevée que celle des alliages recristallisés avant irradiation,
néanmoins, ils sont similaires après irradiation ; le durcissement est donc plus important
pour les alliages recristallisés [222]–[224].

• La diminution de la ductilité. Tout d’abord, la capacité d’écrouissage du matériau
diminue lorsque la fluence augmente, ce qui se traduit par une proximité entre les valeurs
de contrainte à rupture et de limite d’élasticité.
Ensuite, l’allongement réparti diminue très fortement et passe, par exemple sur un alliage
de zirconium recristallisé, de 10 % à moins de 1 % avec à nouveau une saturation de
cette diminution à partir d’une fluence de 1 × 1024 n.m−2. L’allongement minimum est
atteint entre 300 et 400 °C du fait du piégeage supplémentaire des atomes d’oxygène
dans les défauts d’irradiation .
Enfin, la réduction d’aire à rupture à 250 °C du Zircaloy-2 recristallisé passe de 77,6 %
avant irradiation à 47,6 % à une fluence de 1, 33×1025 n.m−2. Le mécanisme de rupture
est toujours ductile mais les faciès de rupture présentent une déformation plastique très
localisée dans les éprouvettes. Au-dessus de 400 °C la ductilité est progressivement
retrouvée (restauration des défauts d’irradiation) [225]–[227].

• Une diminution de l’anisotropie plastique [214].

Dans le cas des alliages biphasés Zr-2.5%Nb, l’irradiation provoque une diminution de la
concentration de nobium en solution solide dans la phase β, ce qui accélère la diffusion de
l’hydrogène [228].

Effets attendus sur les propriétés en DHC

Dans le cas des alliages de zirconium non irradiés, le facteur d’intensité des contraintes
seuil en DHC augmente très fortement aux alentours de 300 °C car la contrainte prin-
cipale maximale atteignable avant le déclenchement de la plasticité devient inférieure
à la contrainte à rupture des hydrures. L’augmentation de la limite d’élasticité lors du
durcissement par irradiation du matériau devrait décaler cet effet vers les plus hautes
températures en diminuant la plasticité observée en pointe de fissure à 300 °C. Pour les
températures inférieures à 300 °C, les valeurs de ténacité en DHC devraient diminuer
très légèrement avec le durcissement du matériau (faible dépendance à la valeur de la
limite d’élasticité).
Quant à la vitesse de propagation de la fissure en DHC vDHC, elle dépend fortement de
la valeur de la limite d’élasticité [162], [170]. Ainsi, l’augmentation de celle-ci devrait
produire une augmentation de la vitesse de propagation dans les matériaux irradiés.

5.1.1.2 Effets de l’irradiation sur le comportement de l’hydrogène et des hydrures
dans les alliages de zirconium

Les atomes d’hydrogène en solution solide interagissent avec les défauts ponctuels d’irradiation et
peuvent rester piégés dans ces derniers. Ainsi, une augmentation de la limite de solubilité apparente
de l’hydrogène dans les alliages de zirconium est observée. Par exemple dans Vizcaino et al. [85],
la valeur de CTSSD obtenue sur du Zircaloy-4 recristallisé est 100 °C plus basse après irradiation
(entre 0.05 et 1 ×1026 n.m−2 à des températures comprises entre 250 et 400 °C). Au contraire, Une
et al. [229] ne trouvent pas de différence avant et après irradiation sur du Zircaloy-2 testé entre 200
et 450 °C et une fluence allant de 5 à 13×1025 n.m−2.

Néanmoins, l’hydrogène piégé n’est pas disponible pour la diffusion et la précipitation [83], [85],
[230], [231]. La relation entre l’augmentation de la limite de solubilité et les défauts d’irradiation est
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prouvée en réalisant plusieurs recuits : la température de la limite de solubilité ré-augmente avec
le nombre de cycles thermiques du fait de la restauration des défauts d’irradiation permettant de
dépiéger l’hydrogène [58] et tend vers celle du matériau non irradié. Le piégeage de l’hydrogène dans
les boucles de dislocations pourrait aussi être à l’origine de la formation d’hydrures circulaires [232].

La précipitation des hydrures est favorisée autour des boucles de dislocations [232], [233] et
l’irradiation n’a pas d’effet sur la direction de croissance des hydrures [233]. Jang et al. [234]
ont étudié l’effet de l’irradiation sur la réorientation des hydrures et les propriétés mécaniques
des alliages d’un alliage de zirconium détendu (Zr-Nb). Les résultats montrent une diminution de
la fraction d’hydure radiaux sous l’effet de l’irradiation (7, 5 × 1024 n.m−2). Auzoux et al. [108]
n’observent pas d’effet d’irradiation sur la contrainte seuil de réorientation dans le Zircaloy-4 dé-
tendu et le Zirlo détendu. Dans le cas du Zircaloy-2 recristallisé, cette contrainte diminue (inférieure
à 40 MPa contre 40 − 80 MPa sans irradiation) [110]. D’un point de vue mécanique, Oono et al. [235]
expliquent qu’un durcissement des hydrures δ est observé sous l’effet de l’irradiation d’un facteur
1,7 par rapport à la valeur à l’état non irradié (3 − 4 GPa). Cette augmentation est aussi observée
par Cherubin et al. [236] avec une dureté d’environ 4,31 GPa à 0,8 dpa. Il n’y a pas d’information
sur le comportement à rupture des hydrures δ à l’état irradié mais Oono et al. [235] expliquent que
le mode de déformation ne change pas sous l’effet de l’irradiation.

Effets attendus sur les paramètres de DHC

L’augmentation de la solubilité apparente de l’hydrogène dans le matériau irradié ne devrait
pas avoir d’impact sur la ténacité et la vitesse de propagation en DHC car elle ne se traduit
pas par une modification de la concentration d’hydrogène en solution solide disponible pour
la diffusion.
Les hydrures qui précipiteraient en fond d’une potentielle fissure pendant l’entreposage ne
seraient pas soumis au bombardement neutronique, ils auraient donc le même comportement
mécanique que les hydrures formés dans le matériau non irradié et il ne devrait pas y avoir
d’influence sur le phénomène de DHC.

5.1.2 Effets de l’irradiation sur les paramètres caractéristiques de la DHC

Des campagnes expérimentales sur des alliages de zirconium irradiés ont été réalisées. La plupart
d’entre elles concernent le Zr-2.5%Nb. Cette partie répertorie les résultats obtenus dans la littéra-
ture et les effets observés de l’irradiation sur la valeur de la ténacité en DHC KIDHC et la vitesse
de propagation de la fissure vDHC.

5.1.2.1 La ténacité en cas de DHC KIDHC

Sagat et al. [154] ont étudié l’évolution du facteur d’intensité des contraintes seuil en fonction de
la fluence : ils observent une légère diminution de KIDHC (environ 7 MPa.

√
m à 6, 3 MPa.

√
m)

jusqu’à un seuil atteint pour une fluence de 1 × 1025 n/m2. La Figure 5.1 confirme cette tendance
en comparant l’évolution des valeurs du facteur d’intensité des contraintes seuil KIDHC en fonction
de la température à l’état irradié et non irradié du Zr-2.5%Nb, Zircaloy-2, et Zircaloy-4. Deux
résultats sont observables :

• Dans le cas du Zr-2.5%Nb et du Zircaloy-4, une légère diminution des valeurs de KIDHC

induite par l’irradiation est observée entre 150 °C et 300 °C. Les auteurs expliquent cette
diminution par l’augmentation de la limite d’élasticité avec l’irradiation [154], [165], [195].
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Néanmoins, les études sur matériau non irradié ont montré une faible dépendance à la limite
d’élasticité [58] ce qui explique que la diminution ne soit pas plus importante.

• La température de transition entre la rupture par DHC et la rupture ductile du zirconium
augmente à l’état irradié (autour de 350 °C contre 300 °C à l’état non irradié pour le Zircaloy-
4). Ce décalage peut s’expliquer par l’augmentation de la limite d’élasticité puisqu’avec cette
augmentation, la contrainte à rupture des hydrures peut être atteinte pour des températures
plus élevées [165]. Cependant, Levi et Puls [58], [195] expliquent que le facteur limitant de
la DHC, dans le cas des tubes de force des réacteurs CANDU en Zr-2.5%Nb à l’état irradié,
est la concentration d’hydrogène disponible en solution solide et non le fait que la contrainte
critique des hydrures ne soit pas atteinte.

5.1.2.2 La vitesse de propagation de la fissure vDHC

La Figure 5.2 compare l’évolution des valeurs de la vitesse de propagation d’une fissure en DHC
vDHC en fonction de la température à l’état irradié et non irradié. Les données utilisées proviennent
d’études sur le Zr-2.5%Nb [154], [160], [195], [238], très peu de données sont disponibles sur les autres
alliages de zirconium. La vitesse de propagation d’une fissure en DHC est plus rapide à l’état
irradié qu’à l’état non irradié. Cette augmentation de vitesse est expliquée par le durcissement
du matériau. En effet, à l’état non irradié l’évolution de la vitesse de propagation en DHC est
exprimée en fonction de la limite d’élasticité par la formule suivante (Zr-2.5%Nb) [180]:

ln (vDHC) = 0, 008σy[MPa] − 2, 8974 [m.s−1] (5.1)

Sagat et al. [154] donne l’évolution de la vitesse de propagation en fonction de la fluence à 130 °C
et montre qu’une valeur seuil de vitesse de propagation est atteinte à la même fluence que celle où
la valeur de la limite d’élasticité se stabilise (1 × 1025 n/m2). Dans l’étude de Pan et al. [228] ce
plateau est atteint pour une fluence de 5 × 1025 n/m2 à 240 °C.

Ding et al. [239] ont développé un modèle numérique de DHC prenant en compte les effets de
l’irradiation sur le Zr-2.5%Nb leur permettant d’arriver à trois conclusions : une diminution de la
longueur d’hydrure critique nécessaire à initier la rupture fragile locale ; une diminution du temps
d’incubation du fait de l’augmentation du coefficient de diffusion dans ce matériau sous l’effet de
l’irradiation et une augmentation de la vitesse de propagation en DHC. Les effets pris en compte
dans le modèle sont l’augmentation de la limite d’élasticité et l’augmentation du coefficient de
diffusion (propre au matériau de l’étude). Il s’appuie sur le modèle de Xia et al. [66] qui ne prend
pas en compte l’hystérésis.

Effets observés de l’irradiation sur les valeurs de vDHC et KIDHC

L’augmentation de la limite d’élasticité semble être la cause principale des différences de
valeurs de ténacité et de vitesse de propagation en DHC entre les états irradiés et non
irradiés : une augmentation de la vitesse vDHC (par un facteur compris entre 2 et 10) est
observée ainsi qu’une diminution de 1-2 MPa

√
m de la ténacité et une augmentation de la

température de transition entre la rupture par DHC et la rupture ductile (300 °C à 350 °C).

5.2 Estimation des effets de l’irradiation dans le modèle numérique

La loi de comportement mécanique présentée dans le Chapitre 4, développée par Le Saux et al. [203],
ne prend pas en compte les effets de l’irradiation. Une autre loi de comportement, développée par
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Figure 5.1: Comparaison de l’évolution de la valeur du facteur d’intensité des contraintes seuil en
fonction de la température à l’état irradié et non irradié pour : (a) le Zr-2.5%Nb [154], [195], (b) le
Zircaloy-2 [237], et (c) le Zircaloy-4 [165].

les mêmes auteurs [211], le fait. Afin de réaliser une première estimation des effets de l’irradiation
sur la réponse du modèle numérique, l’expression des paramètres de la loi de 2015 est remplacée
par celle de la loi de 2008 [211].

Dans une première partie, l’expression de ces paramètres est présentée ainsi que leur évolution
avec la température et la fluence. La comparaison des résultats obtenus numériquement avec
ces nouvelles expressions aux résultats du modèle du matériau non irradié est réalisée dans une
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Figure 5.2: Comparaison de l’évolution de la vitesse de propagation de fissure en DHC vDHC en
fonction de la température à l’état irradié (en rouge) et non irradié (en bleu) [154], [160], [195],
[238]. Les données de la littérature à l’état irradié concernent toutes le Zr-2.5%Nb.

deuxième partie.

5.2.1 Comportement mécanique du Zircaloy-4 sous irradiation

Le Saux et al.[211] ont analysé la base de données PROMETRA pour déterminer la loi de com-
portement du Zircaloy-4 détendu irradié de 1 à 5 cycles en REP. Cette base de données contient
deux types d’essais uni-axiaux, les essais AT (axial tensile) réalisés entre 20 et 1100 °C, et les essais
HT (hoop tensile) réalisés entre 20 et 600 °C, et des essais biaxiaux de pression interne IP (internal
pressurization) réalisés entre 20 et 350 °C. Dans la loi de comportement, les effets de l’irradiation
sont pris en compte par la modification de la vitesse de déformation visco-plastique équivalente,
exprimée en fonction de la fluence comme suit :

ṗ = ṗ0

(
σH (T, ϕt)

K (T, ϕt, ξ) × L (p, T, ϕt)

)1/m(T,ϕt)
(5.2)

où T est la température en K, ϕt est la fluence en 1025 n.m−2, p est la déformation plastique
équivalente, et ξ la position de l’éprouvette dans la gaine en m/m.

L’effet de l’irradiation sur la contrainte équivalente de Hill σH est pris en compte via les coeffi-
cients d’anisotropie tels que [211] :

Hrr (T, ϕt) = 0.485 + 9.5 × 10−2(1 − Φ(ϕt))/ [1 + exp(12(T/740 − 1))]
+ 0.32Φ(ϕt)/ [1 + exp(10(T/660 − 1))] (5.3)

Hzz (T, ϕt) = 0.52 + (−0.23 + 4 × 10−4T )(1 − Φ(ϕt))/ [1 + exp(15(T/550 − 1))]
− 0.16Φ(ϕt)/ [1 + exp(20(T/920 − 1))] (5.4)
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où Φ(ϕt) = 1 − exp(−0.3ϕt). La Figure 5.3 présente l’évolution de ces paramètres en fonction de
la fluence aux trois températures d’intérêt (150 °C, 200 °C, et 250 °C). L’anisotropie augmente
avec l’augmentation de la fluence (Hrr augmente et Hzz diminue). L’effet de la température est
très faible : entre 150 et 250°C, l’écart le plus important est de 9 % et de 3 % pour Hzz à
ϕ = 10 × 1025 n.m−2 et Hrr à ϕ = 0 n.m−2, respectivement.
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Figure 5.3: Évolution de Hrr et Hzz en fonction de la fluence à partir de l’expression donnée dans
le modèle de Le Saux et al. [211], pour trois températures, 150, 200 et 250 °C.

La sensibilité à la vitesse de déformation est modifiée par l’ajout d’un terme au dénominateur
de la formule présentée dans le Chapitre 4, tel que [211] :

m(T, ϕt) = 1/ [m0(T )(1 − mϕ (T, ϕt))] (5.5)
mϕ (T, ϕt) = 0, 46 × Φ(ϕt)/ [1 + exp(102(T/692 − 1))] (5.6)

La Figure 5.4 présente l’évolution de m(T, ϕ) en fonction de la fluence à 150, 200 et 250 °C. Une
augmentation de la sensibilité à la vitesse de déformation est observée sous l’effet de l’irradiation.
La résistance K(T, ϕ, ξ) est exprimée comme suit [211]:

K (T, ϕt, ξ) = K0(T )(1 + Kϕ (T, ϕt, ξ)) (5.7)
K0(T ) = (1, 409 × 109 − 1, 1558 × 106T )K0T (T ) + 4, 05 × 107(1 − K0T (T )) (5.8)
K0T (T ) = 1/ [1 + exp(6, 62(T/1007 − 1))] (5.9)
Kϕ (T, ϕt, ξ) = 0, 42(1 − 6, 44 × 10−2ϕtξ)Φ(ϕt)/ [1 + exp(19(T/768 − 1))] (5.10)

Lorsque ξ = 0 l’effet de la fluence est maximal. La Figure 5.5 présente l’évolution de la résistance
en fonction de la fluence avec cette valeur de ξ à 150, 200 et 250 °C. La résistance augmente avec
la fluence et diminue avec la température, lorsque ϕ = 1026 n.m−2, elle est de 1262 MPa à 150 °C
contre 1083 MPa à 250 °C. L’écrouissage L(p, T, ϕt) est exprimé comme suit [211] :

L(p, T, ϕt) = (p + 1 × 10−4)n0(T,ϕt)exp(−αn(T )p)
+ (p + 1 × 10−4)n∞(T,ϕt)(1 − exp(−αn(T )p)) (5.11)
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Figure 5.4: Évolution de la sensibilité à la vitesse de déformation m(T, ϕ) en fonction de la fluence
à 150 °C, 200 °C et 250 °C.
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Figure 5.5: Évolution de la résistance K(T, ϕ) en fonction de la fluence à 150, 200 et 250 °C.

Les paramètres n0(T, ϕt), αn(T ) et n∞(T, ϕt) ne sont pas rappelés dans ce document.

Finalement, la Figure 5.7a présente l’évolution de la contrainte σθθ obtenue avec et sans modifi-
cation de la loi de comportement mécanique du matériau lors d’un essai de traction sur un élément
de surface, en fonction de la déformation plastique cumulée, à T = 250 °C. Comme attendu, on
observe un fort durcissement, se traduisant par une augmentation de plus de 50 % de la limite
d’élasticité et des niveaux de contrainte. La Figure 5.7b compare l’évolution de la force obtenue
avec et sans modification de la loi de comportement mécanique du matériau lors de la simulation
d’un essai à vitesse de déplacement constante (v = 0, 002 mm/s) d’une éprouvette C-Ring entaillée
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Figure 5.6: Évolution du paramètre d’écrouissage L (T, p, ϕt) en fonction de la déformation plastique
équivalente p pour ϕ = 1026 n.m−2 à 150, 200 et 250 °C.

(an = 100 µm et Dn = 150 µm) non chargée en hydrogène à T = 150 et 250 °C. Du fait du
durcissement du matériau sous l’effet de l’irradiation, à partir d’une valeur de déplacement égale à
1,5 mm, la force nécessaire pour ouvrir l’éprouvette est plus importante que dans le matériau non
irradié.
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Figure 5.7: Évolution de : (a) la contrainte σθθ obtenue avec et sans irradiation en fonction de la
déformation plastique à T = 250 °C lors d’un essai de traction sur un élément de surface et (b)
la force obtenue avec et sans irradiation en fonction du déplacement à T = 150 et 250 °C lors de
la simulation d’un essai à vitesse de déplacement constante d’une éprouvette C-ring entaillée non
chargée en hydrogène.
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5.2.2 Comparaison des résultats avant et après irradiation

Des essais de DHC sont simulés à 150, 200 et 250 °C en considérant une fluence égale à ϕ =
10 × 1025 n.m−2 correspondant à la valeur atteinte par les assemblages après 3-4 années passées en
réacteur. Les paramètres à rupture de DHC restent inchangés : les hydrures précipitant dans la
gaine après son exposition aux neutrons, leur comportement à rupture est considéré inchangé. La
même éprouvette que dans la discussion du Chapitre 4 est simulée.

5.2.2.1 Éprouvettes non-rompues

La Figure 5.8 compare l’évolution du déplacement de l’éprouvette irradiée et celle non irradiée, en
fonction du temps à P2 = 7.4 N et TLoad = 200 °C. Les deux résultats sont quasiment identiques.
La contrainte σθθ maximale dans le ligament est très légèrement supérieure dans le cas du matériau
irradié (10 MPa après 24 heures). La teneur en hydrogène maximale est, elle, 250 wppm plus faible
tout au long de l’essai (2950 wppm contre 2710 wppm après 24 heures).
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Figure 5.8: Comparaison de l’évolution du déplacement d’une éprouvette non rompue avec et sans
prise en compte de l’effet de l’irradiation, en fonction du temps à TLoad = 200 °C et P2 = 7, 4 N.

5.2.2.2 Éprouvettes rompues

La Figure 5.9 compare l’évolution de la valeur du déplacement de deux éprouvettes simulées avec
ϕ = 0 et ϕ = 10 × 1025 n.m−2 en fonction du temps, à TLoad = 200 °C et P2 = 8.4 N. Comme vu
précédemment, pour un chargement équivalent le déplacement de l’éprouvette est plus faible lorsque
les effets mécanique de l’irradiation sont pris en compte. A l’état irradié, le temps d’incubation est
inférieur à celui de l’éprouvette non irradié (la fissure se propage 5 minutes plus tôt), cela se traduit
par le croisement des deux courbes, observable sur le zoom disponible à droite de la Figure 5.9. Du
fait du durcissement induit par l’irradiation, La contrainte critique est atteinte plus rapidement,
diminuant ainsi le temps d’incubation.
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Figure 5.9: Comparaison de l’évolution du déplacement d’une éprouvette rompue irradiée à ϕ =
10 × 1025 n.m−2 et non irradiée en fonction du temps, à TLoad = 200 °C et P2 = 8.4 N.

La Figure 5.10 compare le champ de concentration d’hydrogène précipité dans l’éprouvette
et l’évolution de la contrainte σθθ dans le ligament lorsque a = 272 µm, et ϕ = 0 à gauche et
ϕ = 10 × 1025 n.m−2 à droite. A l’état irradié la fissure se propage en DHC sur une plus longue
distance (environ 50 µm). La Figure 5.11 donne l’évolution du profil de concentration d’hydrogène
précipité dans le ligament dans les deux cas. La concentration d’hydrogène précipitée maximale est
plus basse dans l’éprouvette irradiée que dans celle qui ne l’est pas (1900 wppm contre 2100 wppm).
Lors de la propagation de la fissure dans le matériau irradié, la concentration d’hydrogène précipité
en pointe de fissure reste constante tandis qu’elle diminue dans le cas du matériau non irradié. La
diffusion de l’hydrogène est favorisée par l’augmentation du gradient de contrainte dans l’éprouvette
lié au durcissement du matériau.
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Figure 5.10: Comparaison de cartographies de l’hydrogène précipité (échelle en couleur) en wppm
et de l’évolution de la contrainte σθθ dans le ligament lorsque la fissure atteint 272 µm, pour (a)
ϕ = 0 et (b) ϕ = 10 × 1025 n.m−2. TLoad = 200 °C et P2 = 8.4 N.
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Figure 5.11: Évolution du profil de concentration d’hydrogène précipité dans le ligament pour une
longueur de fissure comprise entre 125 µm et 272 µm, dans le matériau (a) non irradié et (b) irradié.

5.2.3 Effet de l’irradiation sur KIDHC

Le modèle ne prédit pas d’effet sur la valeur de la ténacité du matériau en DHC comme le montre
la Figure 5.12 comparant l’évolution des valeurs obtenues à celles des Chapitre 3 et 4. Ce résultat
est cohérent avec la littérature.
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Figure 5.12: Comparaison de l’évolution de la valeur de KIDHC obtenue numériquement et expéri-
mentalement avec et sans irradiation.
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5.2.4 Effet de l’irradiation sur vDHC

La Figure 5.13 compare la vitesse moyenne vDHC de la propagation de la fissure en DHC obtenue
avec et sans effet de l’irradiation sur le comportement mécanique du matériau. La fissure se
propage légèrement plus rapidement en DHC dans le matériau irradié (8, 5 × 10−9, 5, 9 × 10−8 et
2, 2 × 10−7 m.s−1 à 150, 200 et 250 °C, respectivement, contre 8, 5 × 10−9, 6, 2 × 10−8 et 2, 5 ×
10−8 m.s−1). Cette différence est conforme aux observations expérimentales disponibles dans la
littérature. Dans le modèle, le durcissement du matériau favorise la diffusion de l’hydrogène en
pointe de fissure et le maintien d’une zone hydrurée plus grande que dans le matériau non irradié.
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Figure 5.13: Comparaison de l’évolution de la vitesse moyenne de propagation de la fissure en DHC
vDHC avec et sans effet de l’irradiation, en fonction de la température.

Conclusions

La synthèse bibliographique a permis d’identifier l’augmentation de la limite d’élasticité comme
principal facteur d’influence de l’irradiation sur les paramètres de la DHC. Une augmentation de
la vitesse de propagation de la fissure en DHC et une très légère diminution de la ténacité en DHC
sont observées.

Le modèle numérique, et plus précisément la loi de comportement mécanique du Zircaloy-4,
présenté dans le Chapitre 4, a été modifié afin de prendre en compte les effets de l’irradiation.
La comparaison des résultats numériques entre le matériau non irradié et celui irradié (ϕ = 10 ×
1025 n.m−2) montre une augmentation de la vitesse de DHC, une diminution du temps d’incubation
et pas d’influence sur la valeur de la ténacité en DHC. Du fait du durcissement du matériau, la
contrainte à rupture des hydrures est atteinte plus tôt. L’augmentation du gradient de contrainte
dans le matériau permet un apport d’hydrogène en pointe de fissure plus rapide et favorise son
avancée.
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6.1 Conclusions générales de la thèse

Un travail de synthèse des données expérimentales de la littérature a été réalisé, permettant d’étoffer
les bases de données disponibles et d’investiguer les effets conjoints du type d’alliage, de la tem-
pérature, de l’irradiation, ou encore de la quantité d’hydrogène sur le phénomène de DHC. Il
apparaît que peu d’études de la fissuration différée par hydruration concernant le Zircaloy-4 sont
disponibles dans la littérature. Cette thèse a permis de développer plusieurs outils, expérimentaux
et numériques, permettant de reproduire ce phénomène en laboratoire et de quantifier les critères
de fissuration de gaines de combustible en Zircaloy-4 détendu. Ces essais ont été modélisés par élé-
ments finis afin d’améliorer la compréhension du phénomène de DHC. Les principales conclusions
de cette thèse sont décrites ci-dessous.

6.1.1 Développement d’une procédure d’essai de ténacité dans l’épaisseur de
gaines de combustible

Une nouvelle procédure expérimentale a été développée permettant la propagation d’une fissure
dans l’épaisseur de la gaine à partir d’éprouvettes C-ring entaillées préfissurées. Une nouvelle
méthode de préfissuration de ce matériau a été développée permettant l’obtention de préfissures
aiguës, comparables à celles obtenues par fatigue, utilisant la diffusion de l’hydrogène sous l’effet
du gradient de contrainte et la formation d’une zone hydrurée en fond d’entaille. Ces éprouvettes
ont ensuite été utilisées pour quantifier la ténacité critique du Zircaloy-4 détendu chargé à 100
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wppm d’hydrogène, notée KIc , et celle du même matériau dans le cas de la fissuration différée
par hydruration, notée KIDHC . Le facteur d’intensité des contraintes a été calculé numériquement
à l’aide de la méthode G(Θ) (à partir d’un modèle éléments finis et une loi de comportement
mécanique élastique) et exprimé en fonction de la longueur de la fissure et de la force appliquée
pendant l’essai.

6.1.1.1 Quantification de KIDHC

La ténacité en DHC a été déterminée à partir d’essais à force constante après un cycle thermique
pour maximiser la concentration d’hydrogène en solution solide disponible. Ces essais ont été
réalisés à 150, 200 et 250 °C. La valeur de KIDHC obtenue est comprise entre 7,2 MPa

√
m et

9,2 MPa
√

m et ne varie pas dans cet intervalle de température.

Deux autres paramètres de la DHC varient avec la température. Le premier, le temps d’incubation,
c’est à dire le temps avant propagation de la fissure, diminue lorsque le chargement mécanique et
la température augmentent. Il est inférieur à 10 minutes à 250 °C et atteint 16 heures à 150 °C
(pour un chargement d’environ 8,5 MPa

√
m). Le deuxième, la vitesse moyenne de propagation de

la fissure vDHC, a pu être déterminé à partir de la mesure du temps d’incubation, de la longueur de
propagation de la fissure en DHC et du temps nécessaire à cette propagation. Cette vitesse vDHC
augmente avec la température, elle passe de 4, 4×10−9 m.s−1 à 150 °C à 3, 7×10−7 m.s−1 à 250 °C.

6.1.1.2 Quantification de KIc

Des essais à vitesse de déplacement constante ont été réalisés à 25, 200 et 250 °C. La valeur de
ténacité du matériau a été déterminée égale à 17,9 MPa

√
m à 25 °C, 17,0 MPa

√
m à 200 °C et

16,3 MPa
√

m à 250 °C. La valeur de ténacité KIc a aussi pu être calculée à partir des essais de
DHC. Une transition de rupture fragile-ductile est observée sur les faciès de rupture, permettant
de mesurer la longueur de la fissure à l’initiation de la rupture ductile. Les valeurs obtenues
sont similaires à celles des essais à vitesse de déplacement constante (16,9 MPa

√
m à 150 °C,

18,4 MPa
√

m à 200 °C et 19,7 MPa
√

m à 250 °C). Les valeurs de KIc sont deux fois plus importantes
que celles de KIDHC mettant en évidence la fragilisation du Zircaloy-4 détendu hydruré à 100 wppm
sous l’effet de la DHC.

6.1.2 Modèle physico-chimique du comportement des gaines de combustible

Un modèle éléments finis couplant le comportement de l’hydrogène (diffusion), celui des hydrures
(cinétique de germination, croissance et dissolution) à une loi de comportement mécanique (élasto-
visco-plastique) prenant en compte les déformations liées au gonflement induit par la précipitation
des hydrures et la présence d’hydrogène en solution solide, a été développé dans Cast3M. Afin de
modéliser la propagation de la fissure en DHC, un modèle de zones cohésives a été implémenté. Les
paramètres à rupture de ce modèle ont été recalés sur la base de données expérimentales décrite
plus haut. Le modèle permet de retrouver les résultats expérimentaux (essais rompus/non-rompus,
la vitesse de propagation en DHC et les temps d’incubation).
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6.1.2.1 KIDHC numérique

Pour une géométrie d’éprouvette et une longueur de fissure donnée, plusieurs simulations ont été
lancées avec un chargement différent. Le modèle prédit une légère influence de la température sur
la ténacité du matériau en DHC (8.0 MPa

√
m à 150 °C et diminue jusqu’à 7,4 MPa

√
m à 250 °C).

Ces valeurs sont comprises dans la barre d’erreur des résultats expérimentaux. Le modèle rend
bien compte de l’effet de seuil de la ténacité en DHC.

6.1.2.2 Détermination de la contrainte à rupture des hydrures

Des essais de DHC ont aussi été réalisés sur des éprouvettes entaillées non préfissurées à 250 °C.
La simulation de ces essais a permis de déterminer une contrainte à rupture des hydrures égale à
660 MPa à cette température.

6.1.2.3 Effet de la déformation d’accommodation induite par la précipitation des
hydrures

Le modèle met en évidence l’importance de la prise en compte du gonflement du matériau induit
par la présence d’hydrures dans les calculs afin de reproduire les résultats expérimentaux. Expéri-
mentalement, ce gonflement a une influence considérable sur la rupture des éprouvettes en cas de
DHC parce qu’il implique une réduction de la contrainte maximale dans les éprouvettes.

6.1.3 Effet de l’irradiation sur le comportement en DHC

Les études disponibles dans la littérature sur des matériaux irradiés montrent une très faible diminu-
tion du seuil de ténacité en DHC sous l’effet de l’irradiation (1-2 MPa

√
m) et une augmentation de

la vitesse de DHC attribués à l’augmentation de la limite d’élasticité. Cette augmentation a aussi
pour effet de décaler vers les hautes températures la transition fragile-ductile. En effet, lorsque la
limite d’élasticité augmente, la contrainte critique de rupture des hydrures peut être atteinte avant
la limite d’élasticité à des températures plus élevées.

Numériquement, les équations de la loi de comportement mécanique du matériau ont été mod-
ifiées pour prendre en compte les effets de l’irradiation. La comparaison des résultats numériques
avec et sans irradiation sont en adéquation avec les tendances observées expérimentalement.
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6.2 Perspectives

De nombreuses perspectives peuvent être envisagées à la suite de cette thèse, en lien direct avec les
développements réalisés et à partir de nouveaux développements.

6.2.1 Base expérimentale

Plusieurs essais peuvent être réalisés à partir de la procédure expérimentale développée durant
cette thèse dans le but de compléter la base de données expérimentales et d’élargir le domaine de
validité du modèle :

• Lancer des essais de DHC à d’autres températures et notamment à des températures plus
élevées (300-350 °C) afin d’observer la transition fragile-ductile du matériau et augmenter
l’intervalle de température utilisable pour la simulation de la propagation de la fissure avec
le modèle numérique.

• Compléter la base de données avec des essais à des teneurs en hydrogène différentes afin
d’évaluer l’influence de ce paramètre sur la DHC. Des essais à plus faible teneur pourront
être réalisés afin de déterminer si une valeur minimale de concentration est nécessaire à
l’apparition du phénomène de DHC.

• Appliquer la procédure d’essais sur d’autres matériaux (par exemple le M5 recristallisé) ou
d’autres états métallurgiques pour évaluer l’influence de la texture (morphologique et cristal-
lographique) sur la DHC.

• Lancer des essais sur éprouvettes entaillées non-préfissurées à d’autres températures afin de
quantifier la contrainte à rupture des hydrures et évaluer l’influence de la température sur ce
paramètre. Une démarche couplée avec le modèle déjà développé pourra être mise en place
afin de limiter le nombre d’essais.

• Mesurer l’évolution de la vitesse de propagation de la fissure vDHC au cours de la propagation
à partir de l’expression de la longueur de la fissure en fonction de la complaisance, afin
d’améliorer la précision de la mesure de cette valeur.

• Réaliser des essais interrompus à différentes températures et chargements pendant la propaga-
tion de la fissure en DHC afin d’améliorer le recalage des paramètres de la vitesse d’ouverture
de la zone cohésive.

6.2.2 Modèle numérique

Concernant le modèle numérique développé pendant cette thèse, une première perspective consis-
terait à ajouter l’effet de la contrainte sur la limite de solubilité et l’hystérésis. De plus, il pourrait
être intéressant de réaliser une étude de sensibilité. Elle permettrait d’identifier les paramètres à
déterminer avec une grande précision expérimentale. La discussion de l’article présenté dans le
Chapitre 4 va être agrémentée d’au moins deux parties avant que l’article soit soumis au journal :
les longueurs de propagation de fissure en DHC obtenues numériquement seront comparées à celles
des observations MEB, et des simulations à des chargements légèrement inférieurs à KIDHC seront
réalisées à des durées plus importantes.
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Enfin, afin de comparer les valeurs de ténacité sans DHC obtenues à partir des essais monotones
à celles disponibles dans la littérature, la prise en compte de l’aire plastique sous la courbe pourra
être ajoutée au calcul du facteur d’intensité des contraintes.

6.2.3 Essais in-situ

Des essais de traction in-situ au MEB permettraient d’observer la propagation de la fissure, ainsi
que, la précipitation des hydrures dans le matériau. La longueur critique de la zone hydrurée
pourrait être mesurée et comparée sur des éprouvettes entaillées avec et sans préfissure à différentes
températures et chargements, lors de l’amorçage et au cours de la propagation de la fissure. Ces
observations serviraient à améliorer la compréhension de cet amorçage de la fissure en DHC et
du comportement à rupture des hydrures dans les alliages de zirconium. Des essais à plus haute
température (suffisamment pour que la limite d’élasticité du matériau soit inférieure à la contrainte
de rupture des hydrures) pourraient aussi être envisagées afin de caractériser le ou les modes de
rupture observés. Des outils de quantification de la teneur en hydrogène précipité pourraient être
développés à partir des images MEB des éprouvettes non-rompues (par exemple par analyse des
niveaux de gris, de façon similaire aux observations par neutron-radiographie).

Une autre perspective consiste en l’utilisation de la diffraction par rayons X synchrotron pour
suivre la précipitation des hydrures et ajuster le modèle de cinétique de germination, croissance et
dissolution des hydrures.

6.2.4 Nucléarisation de l’essai de DHC

La suite logique de cette étude consiste à réaliser des essais sur de la matière irradiée afin d’identifier
les paramètres de DHC dans ces conditions. Pour cela, le montage expérimental doit être adapté
pour être utilisé en enceinte blindée. En effet, les dimensions de l’éprouvette rendent sa mise
en place dans le montage avec des télémanipulateurs délicat. Il faudra concevoir des outillages
facilitant cette étape. Un autre challenge concerne la préfissuration des éprouvettes entaillées.

6.2.5 Modélisations de la DHC à l’échelle de la microstructure

La modélisation de la fissuration différée par hydruration à l’échelle de la microstructure permettrait
d’améliorer la compréhension des mécanismes microstructuraux mis en jeu lors de la propagation
de la fissure. Deux solutions pourraient être envisagées : l’utilisation d’un logiciel développé au
CEA (AMITEX-FFTP) basé sur la transformation de Fourier rapide et l’utilisation de la méthode
des champs de phase.

6.2.6 Autres domaines d’application du modèle développé au cours de cette
thèse

Le modèle numérique développé dans cette thèse pourrait être utilisé dans d’autres contextes que
celui de son objectif initial, et dans d’autres conditions et éprouvettes. Par exemple, pour simuler la
formation de rims ou de blisters en imposant un flux d’hydrogène sur la surface externe de la gaine
et un gradient de température, ou le fluage du Zircaloy-4 hydruré. Ce modèle est aussi adaptable
à d’autres formes d’éprouvettes. Il pourrait notamment être intéressant de modéliser des essais de
DHC de type PLT.
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A.
Comparaison du déplacement de la traverse

et des balançoires

L’utilisation d’un extensomètre pour suivre l’ouverture des éprouvettes C-ring entaillées n’est pas
envisageable du fait de la souplesse de ces éprouvettes. En effet, le retour élastique de l’extensomètre
suffit à imposer un déplacement aux éprouvettes. Deux essais de traction ont donc été mis en place
(à 25 °C et à 250 °C) avec un suivi optique afin de comparer le déplacement mesuré au niveau
de la zone d’attache des éprouvettes sur les balançoires par corrélation d’image et le déplacement
de la traverse. Les deux essais ont été réalisés à une vitesse de déplacement de 0,005 mm/s. La
Figure A.1a compare l’évolution de la force en fonction du déplacement mesuré par la traverse et
par corrélation d’images au niveau de la balançoire à 20 °C et 250 °C. Pour les deux températures
les courbes sont quasiment superposées. La Figure A.1b donne l’évolution de l’écart de déplacement
obtenu et la Figure A.1c l’écart relatif en fonction de la force. A 25 °C l’écart relatif est compris
entre 3 % et 5 % et entre 1 % et 5 % à 250 °C. Cela peut s’expliquer par la différence importante
de rigidité entre le montage et l’éprouvette (212 N/mm contre 12 N/mm, respectivement). Au
vu de ces résultats, le déplacement de la balançoire et de l’éprouvette sont considérés égaux au
déplacement de la traverse.
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Figure A.1: Comparaison de l’évolution de (a) la force en fonction du déplacement mesuré par la
traverse et par corrélation d’images au niveau de la balançoire à 20 et 250 °C, (b) évolution de
l’écart de déplacement mesurée, et (c) de l’écart relatif entre les deux en fonction du chargement.



B.
Études complémentaires sur l’identification

du facteur d’intensité des contraintes

B.1 Méthode de la complaisance

Il est possible de déterminer la fonction fk(a0/W ) à partir de l’expression de la complaisance fc de
l’éprouvette en fonction de la longueur de la fissure, comme suit :

2f2
k (a0/W ) = dfc

d(a0/W ) (B.1)

Pour cela, l’inverse de la complaisance (c-a-d la raideur) a été déterminée numériquement à partir de
la pente des courbes force-déplacement pour des éprouvettes non entaillées. La Figure B.1a présente
l’évolution de la raideur en fonction de la longueur de la fissure. La norme ASTM-E399-08 [240]
propose une expression de fc(a0/W ) :

C = 1
EB

× fc(a0/W ) (B.2)

où :

fc(a/W ) =
[

1 + a
W(

1 − a
W

)2
]

×
[
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(
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W

)
+ c2

(
1 − a

W

)2
+ c3

(
1 − a

W

)3
+ c4

(
1 − a

W

)4
]

(B.3)

avec c1,...,c4 des paramètres à recaler. Les valeurs recalées sont égales à c1 = 10652, c2 = 0,
c3 = 12695, et c4 = 16108). La Figure B.1b compare l’évolution de fk(a/W ) obtenue avec la
méthode de la complaisance, avec la méthode G(Θ) en fonction de la longueur de la fissure. La
méthode de la complaisance ne permet pas d’estimer correctement la valeur de fk lorsque la longueur
de la préfissure est inférieure à 100 µm. Entre a = 100 µet a = 450 µm les deux méthodes donnent
des valeurs similaires.

B.2 Evolution de G dans l’épaisseur de l’éprouvette

La méthode G(Θ) donne une valeur de G à chaque nœud du maillage de l’épaisseur de l’éprouvette.
La valeur utilisée dans le Chapitre 3 correspond à une moyenne pondérée de ces valeurs. La
Figure B.2a présente l’évolution de la valeur du taux de restitution en fonction de la position dans
l’épaisseur d’une éprouvette entaillée (an = 105 µm et Dn = 85 µm) chargée à 10 N pour trois
longueurs de fissures différentes. La valeur aux bords de l’éprouvette ne représente que 44 % de celle
au centre (1400 J/m2 contre 621 J/m2, 1097 J/m2 contre 476 J/m2, et 926 J/m2 393 J/m2, pour
une longueur de fissure de 247 µm, 222 µm et 197 µm, respectivement). La Figure B.2b présente
l’évolution de la contrainte principale dans le sens de sollicitation σθθ et de σzz, aux points de
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Figure B.1: (a) Évolution de la raideur en fonction de la longueur de la fissure dans une éprouvette
avec et sans entaille ; (b) comparaison de l’évolution de fk obtenue avec la méthode de la complai-
sance et la méthode G(Θ) en fonction de la longueur de la fissure.

Gauss, dans l’épaisseur de l’éprouvette, dans le cas d’une éprouvette avec et sans préfissure. Dans
le cas de l’éprouvette préfissurée, la valeur est prise dans le deuxième élément en partant du front
de fissure. Comme attendu, les valeurs des contraintes observées dans l’éprouvette préfissurée sont
plus importantes que celles dans l’éprouvette entaillée non préfissurée. Le gradient de contrainte
est d’environ 33 % pour σθθ, et le profil de σθθ est homogène à part très près des bords.

B.3 Calcul du facteur d’intensité des contraintes pour un front de
fissure penché

Des difficultés ont été rencontrées lors de l’usinage par électro-érosion de l’entaille de certaines
éprouvettes C-ring. Une différence de longueur atteignant 50 µm entre les deux bords de l’éprouvette
a pu être observée. Des observations au profilomètre ont permis de vérifier que l’évolution entre les
deux bords était linéaire. Le front de fissure obtenue après préfissuration de ces éprouvettes était
lui aussi penché. Afin de choisir la valeur de longueur de la fissure utilisée pour le calcul du FIC,
l’éprouvette de la partie précédente a été modélisée avec un front de fissure penché, d’une longueur
allant de 197 µm à 247 µm. La Figure B.3 compare l’évolution du taux de restitution G obtenu
sur cette éprouvette aux résultats précédemment présentés, dans l’épaisseur de l’éprouvette. Les
valeurs de G sont proches de celles obtenues avec une préfissure parallèle à l’axe z⃗ de l’éprouvette,
d’une longueur de 222 µm. Cette valeur correspond à la moyenne de la longueur de la fissure de
l’éprouvette au front penché. Ainsi, pour ces éprouvettes, la valeur moyenne de la longueur de la
fissure pourra être utilisée pour calculer le facteur d’intensité des contraintes.
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Figure B.2: (a) Evolution du taux de restitution G obtenue par la méthode G(Θ) dans l’épaiseur
d’une éprouvette chargée à 10 N, pour trois longueurs de fissure ; (b) Evolution des contraintes σθθ

et σzz dans l’épaisseur de l’éprouvette dans le cas d’une éprouvette chargée à 10 N avec et sans
préfissure.
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Figure B.3: Comparaison de l’évolution du taux de restitution G obtenu sur une éprouvette C-ring
entaillée avec un front de fissure penché (en rouge) et un front de fissure parallèle à l’axe z⃗ de
l’éprouvette (en noir), dans l’épaisseur de l’éprouvette.
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C.
Résultats expérimentaux sur éprouvettes

entaillées chargées à 300 wppm [H]

Six éprouvettes provenant d’un tronçon de gaine chargé en hydrogène préalablement à la thèse
par AREVA (Framatome) à une concentration nominale de 300 wppm par voie gazeuse à 400 °C
(refroidissement pendant trois heures à 2 °C/min sous flux gazeux jusqu’à 350 °C puis sans flux)
ont été testées. La procédure d’essai présentée dans le Chapitre 3 a été utilisée sans l’étape de
préfissuration. Pour chaque éprouvette, le Tableau C.1 présente les dimensions de l’entaille (an

et Dn), la teneur en hydrogène et le chargement P2. Toutes ces éprouvettes ont été testées à
TLoad = 250 °C et une précharge égale à P1 = 4 N. Les éprouvettes rompues sont notées NFi, tandis
que les non-rompues sont notées NUi. L’évolution de la force en fonction du déplacement et celle
du déplacement une fois le chargement P2 atteint en fonction du temps, sont comparables à celles
présentées dans le Chapitre 4.

Specimen an [µm] Dn [µm] [H] [wppm] P2 [N]

NU4 130 128 317 7

NU5 130 124 321 11.6

NU6 122 126 319 13.6

NU7 104 126 300 15

NF3 122 126 321 15

NF4 110 125 301 15

Table C.1: Liste des éprouvettes entaillées (sans préfissure) testées en DHC : la profondeur de
l’entaille (an), le diamètre de l’entaille (Dn), la teneur en hydrogène et le chargement appliqué P2.

Dans le cas des éprouvettes non-rompues, la longueur de la zone hydrurée en fond d’entaille est
mesurée sur une coupe polie attaquée chimiquement pour révéler les hydrures. La longueur de cette
zone augmente avec le chargement (25 µm, 68 µm, 77 µm et 85 µm, pour un chargement de 7 N,
11,6 N, 13,6 N et 15 N, respectivement). A même chargement, ces valeurs sont similaires à celles
obtenues sur les éprouvettes chargées à 100 wppm. Le faciès de rupture de l’éprouvette NF3 a été
observé permettant de mesurer la longueur de fissure avant propagation ductile et de déterminer
une valeur de KIc et de vDHC égale à 21,6 MPa

√
m et 12, 0 × 10−7 m.s−1, respectivement. Toutes

ces valeurs sont reportées dans le Tableau C.2. La valeur de ténacité du Zircaloy-4 est similaire à
celles obtenues sur les éprouvettes chargées à 100 wppm d’hydrogène (19, 7+1,7

−1,3 MPa
√

m at 250 °C).
Néanmoins, la vitesse moyenne de propagation de la fissure en DHC est plus rapide. La Figure C.1
présente deux coupes polies attaquées chimiquement et observées au microscope optique d’une
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éprouvette chargée à 100 wppm (à gauche) et à 300 wppm (à droite), toutes les deux chargées à
13,6 N. La différence de vitesse de propagation peut s’expliquer par la présence plus importante
d’hydrures circonférentiels dans le matériau. Après amorçage de la fissure, sa propagation est
favorisée par ces hydrures.

Specimen aDHC [µm] Hydrided area length [µm] vDHC [m.s−1]

NU4 / 25 /

NU5 / 68 /

NU6 / 77 /

NU7 / 85 /

NF3 303 / 12, 0 × 10−7

NF4 / / /

Table C.2: Mesure de la longueur de la fissure à la fin de la DHC (aDHC), du temps d’incubation
(IT), de la longueur de la zone hydrurée en fond d’entaille et la vitesse moyenne de propagation en
DHC vDHC.

Figure C.1: Observations au microscope optique d’une coupe polie après attaque chimique pour
révéler les hydrures d’une éprouvette chargée à 100 wppm (à gauche) et une chargée à 300 wppm
(à droite) d’hydrogène et P2 = 13, 6 N.



D.
Vérification de l’hypothèse des déformations

planes

Afin de faciliter le développement du modèle de DHC les simulations sont lancées en 2D. L’analyse
des champs mécaniques dans le ligament de l’éprouvette est réalisée pour décider de l’hypothèse
prise en compte dans la suite de la modélisation (déformations ou contraintes planes). Pour cela, le
maillage présenté dans le Chapitre 3 est utilisé. La Figure D.1 rappelle les conditions aux limites
du modèle. La loi de comportement utilisée correspond à celle de Le Saux [7], de la même façon
que dans le Chapitre 4.

Figure D.1: Schéma du maillage 3D d’une éprouvette C-ring entaillée, présenté dans le Chapitre 3.

Les dimensions de l’entaille sont an = 134 µm et Dn = 121 µm, la longueur de la préfissure
est a0 = 234 µm. Un essai à chargement constant P2 = 10 N est réalisé, ce qui donne KI =
10, 2 MPa

√
m, une valeur représentative de celles appliquées lors des essais expérimentaux en

DHC. Le chargement est maintenu pendant 24 heures à 250 °C.

La Figure D.2 présente l’évolution des déformations, des contraintes et de la triaxialité obtenue
aux points de Gauss dans le ligament à cœur et à un quart de l’éprouvette lorsque le chargement
vient d’être atteint. La Figure D.3 présente ces résultats après 24 heures sous chargement. Ces deux
figures montrent que lorsque le chargement est atteint ou après 24 heures d’essai, à cœur comme
dans le reste de l’épaisseur de l’éprouvette, la valeur de ϵzz dans le ligament est négligeable devant
celles des deux autres directions, contrairement à la valeur de σzz. L’hypothèse de déformations
planes est donc retenue pour la modélisation 2D. De plus, la triaxialité des contraintes est élevée
dans l’éprouvette (environ 1,5).
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(b) Résultats au niveau du quart de
l’épaisseur de l’éprouvette.
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Figure D.2: Évolution des valeurs de déformations, de contraintes et de la triaxialité de gauche
à droite, respectivement, aux points de Gauss dans le ligament, (a) à cœur, et (b) à un quart de
l’épaisseur, lorsque le chargement vient d’être atteint.
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(b) Résultats au niveau du quart de
l’épaisseur de l’éprouvette.
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Figure D.3: Evolution des valeurs de déformations, de contraintes et de la triaxialité de gauche
à droite, respectivement, aux points de Gauss dans le ligament, (a) à cœur, et (b) à un quart de
l’épaisseur, après 24 heures sous chargement.
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E.
Comparaison des modèles PLTS et PSTS

Both models are introduced by Hellouin de Menibus et al. [100]. The PLTS model corresponds
to the one explained in the Chapter 4. In the PSTS model, the swelling induced by the presence
of hydrides is expressed in a similar manner, but it considers ϵhydride

⊥ = 0.1823 and ϵhydride
∥ = 0,

resulting in the accommodation of the swelling solely perpendiculary to the hydride habit plane.
Table E.1 presents values from both PLTS and PSTS models.

Expression Ref.

Misfit strain perpendiculary to the hydride habit plant ϵhydrides
⊥

PLTS model : ϵhydrides
⊥ = 0.0747 [102]

PSTS model : ϵhydrides
⊥ = 0.1823 [100]

Misfit strain parallel to the hydride habit plane ϵhydrides
∥

PLTS model : ϵhydrides
∥ = 0.0491 [102]

PSTS model : ϵhydrides
∥ = 0. [100]

Kearns factor to express the misfit strain in the specimen referencesfi

fr = 0.6

[100]fθ = 0.3

fz = 0.1

Table E.1: Parameters corresponding to the swelling induced by hydrided in both PLTS and PSTS
models.

Figure E.1 shows a comparison of the temporal evolution of (a) time; (b) hydrostatic stress,
derived from the maximum stresses within the ligament; and (c) the maximum concentration
of precipitated hydrogen within the ligament, considering the chosen misfit strain model (PSTS
or PLTS). As a result, the macroscopic displacement of the specimen is more pronounced when
utilizing the PLTS model after 24 hours. Figure E.1b demonstrates that using the PSTS model, the
stress gradient is higher within the ligament up to approximately 442 minutes. Consequently, this
leads to an augmentation in the quantity of precipitated hydrogen within the ligament, accompanied
by a reduction in the difference of values obtained between the two models after the 442-minute
mark.

To continue, Figure E.2 show the hydride volumic fraction mapping of the specimen at the end
of the testing procedure for both PSTS and PLTS models. The hydrided region obtained with the
PSTS model is wider but less extensive compared to that obtained with the PLTS model. The
hydrided area predicted by the PLTS model appears to be in closer agreement with the experimental
results.
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Figure E.1: Numerical results considering the swelling induced by the presence of hydrogen in
precipitated form in a pre-cracked specimen using PLTS ou PSTS method.
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93 µm

(a) PSTS method

93 µm
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Figure E.2: Hydride volumic fraction (color map in %) mapping of the specimen PU1 obtained
with (a) the PSTS method and (b) the PLTS method.
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MOTS CLÉS

Fissuration différée par hydruration, Ténacité, Zircaloy-4, Eléments finis, Zone cohésive

RÉSUMÉ

Après leur utilisation dans les réacteurs nucléaires, les crayons combustibles gainés en alliage de zirconium doivent être entreposés.
Au vu du taux de remplissage important des piscines d’entreposage, l’entreposage à sec est envisagé comme solution alternative.
Suivant les conditions associées, un phénomène mécano-chimique appelé fissuration différée par hydruration (DHC pour delayed hy-
dride cracking) pourrait se manifester. Ce phénomène se déroule en trois étapes itératives : (i) la diffusion de l’hydrogène en solution
vers une potentielle fissure préexistante sous l’effet du gradient de contrainte ; (ii) l’augmentation de la concentration d’hydrogène
en pointe de fissure jusqu’à la limite de solubilité, provoquant la précipitation de cet hydrogène sous la forme d’hydrures et la crois-
sance de ceux-ci ; (iii) la rupture de la zone fragilisée par les hydrures une fois que le facteur d’intensité des contraintes atteint une
valeur seuil de ténacité notée KIDHC . La répétition de ces trois étapes peut mener à la propagation fragile progressive de la fissure.
L’objectif de cette thèse est de quantifier la ténacité des gaines combustibles en Zircaloy-4 détendu hydruré en cas de DHC, et de
fournir un modèle prédictif de propagation de fissure dans l’épaisseur de la gaine. La synthèse bibliographique a permis de quantifier
l’influence de plusieurs paramètres (matériau, température, concentration en hydrogène) sur la valeur de KIDHC , et de mettre en
évidence qu’aucune donnée dans la littérature n’est disponible sur ce matériau dans cette direction de propagation. Afin de pallier
ce manque, une procédure expérimentale utilisant des éprouvettes de type C-ring entaillées, pré-fissurées a été développée. Cette
procédure, couplée à une modélisation par éléments finis, a permis de déterminer la ténacité en cas de DHC et la vitesse de prop-
agation de la fissure vDHC à trois températures (150, 200 et 250 °C). Dans cet intervalle de température, la valeur de KIDHC reste
constante, environ égale à 8.3 MPa

√
m, et la vitesse augmente, passant de 4.4 × 10−9 (à 150 °C) à 3.7 × 10−7 m/s (à 250 °C). De

plus, le dispositif expérimental permet de réaliser des essais de ténacité sans DHC. Les valeurs de ténacité KIc ont été déterminées
à 25, 200 et 250 °C. La fragilisation des gaines par la DHC, réduisant de moitié la valeur de ténacité est ainsi mise en évidence.
En se basant sur ces expériences, un modèle éléments finis a été développé afin de reproduire numériquement le phénomène de
DHC. Ce modèle permet de coupler le comportement mécanique du matériau à la présence d’hydrogène et d’hydrures en prenant
en compte les cinétiques de diffusion de l’hydrogène, et de germination, croissance et dissolution des hydrures. La propagation de
la fissure a été modélisée à l’aide d’un modèle de zone cohésive. Le couplage de tous ces éléments permet de retrouver les valeurs
expérimentales de KIDHC , de vDHC et du temps d’incubation, c’est-à-dire du temps nécessaire avant amorçage de la fissure. Afin de
prédire qualitativement le comportement des gaines irradiées vis-à-vis de la DHC, l’effet de l’irradiation est discuté sur la base de
cette modélisation et des données de la littérature.

ABSTRACT

After being used in nuclear reactors, fuel rods are stored. Given the occupancy of storage pools, dry storage is considered as an
alternative solution. Depending on the associated conditions, a mechanico-chemical phenomenon called Delayed Hydride Cracking
(DHC) may occur in the zirconium alloy cladding tubes. This phenomenon unfolds in three iterative steps: (i) the diffusion of hydrogen
in solution towards a potential pre-existing crack under the influence of the stress gradient; (ii) the increase in hydrogen concentration
at the crack tip to the solubility limit, causing the precipitation of hydrogen in the form of hydrides and their growth; (iii) the fracture
of the zone that is embrittled by hydrides once the stress intensity factor reaches a threshold toughness value noted KIDHC . The
repetition of these three steps can lead to the progressive brittle propagation of the crack. The objective of this thesis is to quantify
the toughness of cold-worked stress-relieved Zircaloy-4 hydrided fuel cladding in the case of DHC and to provide a predictive model
of crack propagation within the cladding thickness. A literature review has quantified the influence of several parameters (material,
temperature, hydrogen concentration) on the value of KIDHC , highlighting that no data in the literature are available on this material
in this propagation direction. To address this lack of data, an experimental procedure using pre-cracked notched C-ring specimens
has been developed. Coupling this procedure with finite element modeling, provided the toughness in the case of DHC and the
crack propagation velocity vDHC at three temperatures (150, 200 and 250 °C). In this temperature range, the value of KIDHC remains
constant, approximately equal to 8.3 MPa

√
m, and the velocity increases from 4.4 × 10−9 (at 150 °C) to 3.7 × 10−7 m.s−1 (at 250 °C).

Furthermore, the experimental setup allows for toughness tests without DHC. Toughness values KIc were determined at 25, 200
and 250 °C, revealing embrittlement of the cladding due to DHC, halving the measured toughness value without DHC. Based on
these experiments, a finite element model was developed to numerically reproduce the DHC phenomenon. This model couples the
mechanical behavior of the material with the presence of hydrogen and hydrides, considering the kinetics of hydrogen diffusion, and
the germination, growth, and dissolution of hydrides. Crack propagation was modeled using a cohesive zone model. The obtained
numerical results are consistent with the experimental values of KIDHC , vDHC, and incubation time, i.e., the time required before the
crack initiation. To qualitatively predict the behavior of irradiated cladding with respect to DHC, the effect of irradiation is discussed
based on this modeling and literature data.

KEYWORDS

Delayed hydride cracking, Fracture toughness, Zircaloy-4, Finite element, Cohesive zone model
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