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Resumen 

ix 

os materiales metálicos se utilizan masivamente en estructuras y componentes 

industriales. Sin embargo, la fragilización por hidrógeno degrada significativamente el 

comportamiento mecánico de metales y aleaciones, comprometiendo la integridad 

estructural en numerosas aplicaciones industriales. Uno de los grandes retos de nuestro tiempo es el 

desarrollo de modelos que permitan predecir el inicio y la propagación del daño en ambientes 

corrosivos. El presente trabajo de tesis aspira a contribuir a dicho objetivo empleando modelos de 

zona cohesiva y una caracterización mecanística del comportamiento mecánico en la vecindad de la 

grieta.  

En primer lugar, se propone un modelo de fisura cohesiva capaz de modelizar el daño debido a 

la carga cíclica y a la fragilización por hidrógeno. El marco numérico desarrollado incluye, de forma 

acoplada, (i) transporte de masa, incorporando la influencia de las trampas microestructurales, (ii) 

comportamiento mecánico caracterizado por la teoría de Plasticidad J2 en deformaciones finitas, y 

(iii) agrietamiento, por medio de una ley de tracción-separación. El modelo reproduce 

cualitativamente las tendencias relevantes observadas en los ensayos experimentales y las diferencias 

cuantitativas existentes son discutidas extensamente. Los resultados muestran que para alcanzar un 

acuerdo cuantitativo es necesario que la concentración de hidrógeno en la zona de proceso de fractura 

sea significativamente mayor. Una posibilidad, en concordancia con los ensayos en la microescala y 

las simulaciones de la dinámica de dislocaciones, es que la tensión, y por consiguiente la concentración 

de hidrógeno, se incrementa considerablemente cuando se acumulan en un volumen pequeño 

gradientes de deformación plástica. Este efecto de la deformación plástica no homogénea y su 

elevación tensional se puede capturar en el medio continuo por medio de teorías de gradientes de 

deformación plástica.  

En la segunda parte de la tesis, se analiza la influencia de las teorías de gradientes de deformación 

plástica en el transporte de hidrógeno hacia la zona de proceso de fractura. Para ello se conecta un 

modelo de transporte de masa con un modelo de gradientes de deformación plástica basado en una 

descripción fenomenológica de la influencia de las dislocaciones geométricamente necesarias. Los 

resultados muestran que cerca de la grieta se acumulan grandes gradientes de deformación, elevando 

las tensiones y la concentración de hidrógeno en la red. Las predicciones del modelo se comparan 

con resultados experimentales, observándose un acuerdo cuantitativo, en contraste con las 

predicciones de la plasticidad convencional.  

L 



 Resumen    

x 

Finalmente se investiga el inicio y la propagación de grietas a partir de defectos tipo entalla 

empleando las teorías de gradientes de deformación plástica. Se consideran numerosas geometrías, 

intentando abarcar los defectos tipo entalla más comunes, y se obtienen resultados para carga 

monotónica y fatiga. El modelo predice una influencia importante de los gradientes de deformación 

plástica, mostrando la necesidad de caracterizar de forma precisa los campos tensionales en la 

vecindad de defectos en componentes estructurales.  

Un modelo numérico que reproduzca con fidelidad la fractura asistida por hidrógeno abre muchas 

posibilidades, donde la rapidez y el bajo coste de las predicciones puede ser clave en la evaluación y 

cuantificación de los riesgos en componentes industriales. Asimismo, la posibilidad de realizar 

ensayos virtuales con precisión abre la puerta a un uso controlado de aceros de alta resistencia en el 

sector energético, entre otros. Los resultados resaltan la importancia de caracterizar de forma precisa 

el endurecimiento del material y avalan la idoneidad de los modelos de fisura cohesiva para la 

predicción de la fragilización por hidrógeno tanto bajo cargas monotónicas como cíclicas. 
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etallic materials have been widely used in industrial structures and components. 

However, hydrogen embrittlement significantly degrades their mechanical 

resistance, compromising structural integrity in a wide range of industrial 

applications. One of the greatest challenges of our time is the development of 

models able to predict crack initiation and propagation in corrosive environments. The present 

doctoral thesis aims to contribute to this end by means of cohesive zone models, and a mechanistic 

characterization of mechanical response in the vicinity of the crack tip. 

First, a cohesive zone model capable of modeling damage due to cyclic loading and hydrogen 

embrittlement is proposed. The coupled numerical framework presented builds upon: (i) mass 

transport, incorporating the influence of microstructural traps, (ii) mechanical behaviour 

characterized by finite J2 plasticity theory, and (iii) cracking, by means of a traction-separation law. 

The model qualitatively reproduces the relevant trends showed in experimental tests and quantitative 

differences are extensively discussed. Results show that higher levels of hydrogen concentration in 

the fracture process zone are needed to achieve a quantitative agreement with experiments. One 

possibility, as shown by micro-scale tests and dislocation dynamics simulations, is that the flow stress, 

and consequently the hydrogen concentration, increases when plastic strain gradients are confined in 

a small volume. This stress elevation associated with non-uniform plastic deformation can be 

phenomenologically captured by means of strain gradient plasticity theories. 

On the second part of the thesis, hydrogen diffusion towards the fracture process zone has been 

examined thoroughly by means of a strain gradient plasticity model. A mass transport model is 

coupled with phenomenological gradient plasticity formulation to account for the role of 

geometrically necessary dislocations. Results reveal large gradients of plastic strain in the vicinity of 

the crack, magnifying the stresses and lattice hydrogen concentration distributions. In addition, strain 

gradient plasticity estimations provide a quantitative agreement with the experimental results as 

opposed to conventional plasticity predictions. 

Finally, crack initiation and propagation from notch-like defects is assessed by means of strain 

gradient plasticity theories. A wide range of geometries has been considered to embrace the majority 

of common notch types and results under monotonic and cyclic loading are obtained. Model 
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predictions reveal a strong influence of plastic strain gradients, denoting the need of an accurate 

characterization of notch tip fields in structural components. 

A physically-sound numerical model for hydrogen embrittlement opens up many possibilities, 

enabling rapid and economic predictions that could be key to risk quantification in industrial 

components. Virtual testing in corrosive environments would enable a controlled use of high strength 

steels in the energetic sector, among others. Results reveal the importance of an appropriate 

characterization for material hardening and endorse the suitability of cohesive zone models to predict 

hydrogen embrittlement under both monotonic and cyclic loading. 
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1. Introducción 

1.1. Antecedentes 

Los sistemas energéticos actuales y futuros basados en el hidrógeno requieren de la producción, 

transporte, almacenaje y utilización del hidrógeno gaseoso, con frecuencia operando a  altas presiones 

por encima de los 100 MPa. La seguridad y durabilidad de estos sistemas se ve seriamente 

comprometida por la degradación que sufren los materiales en presencia de hidrógeno.  

La fragilización por hidrógeno es un fenómeno que, debido a su relevancia en la industria y en 

muchas aplicaciones ingenieriles, ha promovido un enorme esfuerzo investigador de la comunidad 

científica que dura ya más de un siglo. Sin embargo, el trabajo desarrollado por los científicos no ha 

sido trasladado suficientemente a la práctica ingenieril.   

Uno de los grandes retos de nuestro tiempo es transformar el debate de los mecanismos 

responsables del daño por hidrógeno y centrarse en el desarrollo de modelos predictivos 

cuantitativos. Para mejorar su capacidad predictiva, incluir el efecto plástico de escala en la 

modelización numérica de la fragilización por hidrógeno parece ineludible a tenor de los resultados 

experimentales. Además, es necesario considerar el efecto de los gradientes de deformación plástica, 

no solo en grietas, sino también en defectos tipo entalla que aparecen en el material en los procesos 

de manufactura y durante el servicio. 

En esta sección se presenta una completa revisión bibliográfica de los mecanismos responsables 

del agrietamiento asistido por hidrógeno tanto en grietas como entallas, de los recientes avances de 

los modelos numéricos predictivos cuya formulación se basa en los modelos de zona cohesiva y de 

las teorías de plasticidad no local basadas en los gradientes de deformación.  

1.1.1. Agrietamiento asistido por hidrógeno 

La fragilización por hidrógeno es un fenómeno físico-químico-metalúrgico que causa una 

disminución de la ductilidad y la tenacidad en los metales y aleaciones comprometiendo la integridad 
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estructural de los componentes, materiales y estructuras.  El fenómeno de fragilización inducida por 

el ambiente fue observado por primera vez por Johnson [1], siendo posteriormente estudiado 

extensamente tanto de forma experimental [2–5], como numérica [6–15].  En la actualidad, el 

agrietamiento asistido por hidrógeno sigue ocasionando fallos prematuros y catastróficos en las 

estructuras de acero, siendo en consecuencia una limitación importante a la hora de utilizar aceros de 

alta resistencia [16].  

Mecanismos de fragilización por hidrógeno 

Aunque existe cierta controversia acerca de los mecanismos atomísticos implicados en la 

fragilización por hidrógeno, existe cierto consenso en base a observaciones experimentales de los dos 

mecanismos básicos responsables del agrietamiento asistido por hidrógeno: la descohesión atomística 

potenciada por el hidrógeno (HEDE, Hydrogen Enhanced Decohesion), y la plastificación local producida 

por el hidrógeno (HELP, Hydrogen Enhanced Localized Plasticity). El mecanismo HEDE considera que 

la presencia de hidrógeno intersticial, adsorbido o segregado en las juntas de grano causa un 

debilitamiento de los enlaces interatómicos, reduciéndose así la energía cohesiva en la red cristalina 

del metal y por ende la energía necesaria para la fractura (Fig. 1.1) [17]. 

 

Figura 1.1: Diagrama esquemático del mecanismo HEDE donde se representa a 
modo ilustrativo el debilitamiento de la tensión cohesiva causada por el hidrógeno 
intersticial (i), el hidrógeno adsorbido (ii), el hidrógeno segregado en las juntas del 
grano (iii). Adaptado de [17]. 
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Las figuras 1.2 y 1.3 muestran esquemáticamente los principales logros, experimentales y 

numéricos (respectivamente) que han propiciado la aceptación de la teoría HEDE por parte de la 

comunidad científica internacional. 

 

Figura 1.2: Hitos experimentales (descohesión). Adaptado de [18]. 

En cuanto a las observaciones experimentales que motivaron la aceptación de la teoría HEDE,  

las observaciones fractográficas de la descohesión en los planos de clivaje a lo largo de los planos 

cristalográficos correspondientes a una fractura frágil llevadas a cabo por Zappfe y Sims [19] en la 

década de 1940, mostraron las primeras evidencias  experimentales del mecanismo atomístico de 

descohesión potenciada por el hidrógeno.  

En la decada de 1950, Troiano [20] estableció de forma experimental el papel de la tensión 

hidrostatica en la difusión del hidrógeno hacia la zona de fractura en probetas entalladas; y una decada 

más tarde, en el marco de la carrera espacial, Johnson y sus estudiantes determinaron que la zona de 
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influencia del hidrógeno en estado gaseoso o en solución acuosa esta muy próxima a la punta de 

grieta [21].  

En la decada de 1970, C. St. John y W. W. Gerberich [22] analizaron el efecto del modo de carga 

en la fragilización por hidrógeno concluyendo que el modo I es el que más facilita la difusión del 

hidrógeno intersticial. Willians y Nelson [23] y Van Leeuwen [24] modelizaron con más precisión la 

cinética del crecimiento de grieta. Van Leeuwen modelizó la difusión del hidrógeno mediante la 

primera y segunda ley de Fick modificada añadiendo un termino dependiente de la tensión 

hidrostática [24]. 

 
Figura 1.3: Hitos teóricos (descohesión). Adaptado de [18]. 

A principios de la decada de 1980,  Gerberich y Wright [25] desarrollaron un modelo para 

determinar el umbral del factor de intensidad de tensiones en presencia de hidrógeno. En los años 80 

y 90, Huang y Gerberich [26]  analizaron los efectos de las dislocaciones en el umbral del factor de 

intensidad de tensiones en presencia de hidrógeno. 
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En la decada de 1990, Daw y Baskes [27] y Foiles et al. [28] llevaron a cabo simulaciones a nivel 

atomístico a partir de la técnica embedded atom method demostrando que el hidrógeno podría causar 

una reducción de la energía de cohesión en la frontera de los bordes del grano en el Ni. 

En los 2000, teniendo en cuenta que se necesita un elevado nivel tensional y de elevadas 

concentraciones de hidrógeno para romper los enlaces interatómicos, Gangloff et al. [29,30]  

mostraron que los gradientes de deformación plástica son capaces de justificar el elevado nivel 

tensional en las cercanías de la punta de grieta. 

Por su parte, el mecanismo HELP estudia la interrelación entre el hidrógeno y la plasticidad [17] 

(Fig. 1.4). Beachem (en 1972) basándose en observaciones fractográficas fue el primero en sugerir 

que el hidrógeno soluto facilitaba el movimiento de las dislocaciones  [31]. A partir de 1980, Birnbaum 

et al. [32], basándose en las obsevaciones experimentales mediante el microscopio electrónico de 

transmisión, consideran el mecanismo HELP como responsable del aumento de la velocidades de las 

dislocaciones debido a la presencia de hidrógeno en el material. Desde entonces han sido numerosos 

los estudios experimentales que han buscado identificar los mecanismos relacionados con la 

plasticidad localizada inducida por el hidrógeno (Fig.1.5). 

 

Figura 1.4: Diagrama esquemático del mecanismo HELP con proceso de 
coalescencia de microhuecos, plasticidad localizada y facilitada en regiones con 
altas concentraciones de hidrógeno. Adaptada de [17].  
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Figura 1.5: Hitos experimentales (HELP). Modificada de [18]. 

En la decada de 1970, Tetelman [33] analizó el efecto de la presión del hidrógeno  en la nucleación 

y crecimiento de los microhuecos y su relación con la fractura dúctil. A pesar de las numerosas 

aportaciones (Fig. 1.6), las bases teóricas para la teoría HELP son establecidas en la decada de los 

2000.  Las simulaciones atomísticas llevadas a cabo por Kaxiras et al. [34] y la modelización numérica 

del mecanismo HELP realizada por Sofronis et al. [35] facilitaron el estudio de la fragilización asistida 

por hidrógeno. 

 

Figura 1.6: Hitos teóricos (HELP). Modificada de [18]. 

Existe cada vez más concenso de que el mecanismo de descohesión atomística potenciada por el 

hidrógeno es el mecanismo dominante de la fragilización por el hidrógeno interno (IHAC, internal 

hydrogen assisted cracking) y de la fragilización por hidrógeno asistida por el ambiente (HEAC, hydrogen 
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environment assisted cracking) en aleaciones de alta resistencia [36]. Beachem [31] y  Birnbaum  et al. [37] 

encontraron evidencias de que el modelo de plastificación local producida por el hidrógeno era el 

mecanismo dominante en los aceros inoxidables austeníticos y el responsable de su baja resistencia a 

la corrosión. Novak, Yuan, Somerday, Sofronis y Ritchie han sugerido que la fragilización por 

hidrógeno implica una combinación de ambos mecanismos [9].  

Modelos del Transporte del hidrógeno 

Una vez realizada la revisión bibliográfica de los principales mecanismos atomísticos implicados 

en la fragilización por hidrógeno, se procede a revisar los modelos de transporte del hidrógeno, 

puesto que para predecir la degradación de las propiedades mecánicas del material es preciso evaluar 

con concreción cómo se distribuye el hidrógeno en el material.  

El hidrógeno atómico puede situarse en los sitios intersticiales de la red (NILS, Normal Interstitial 

Lattice Sites) o acumularse en  varias heterogeneidades en la microestructura como dislocaciones,  

bordes de grano, inclusiones, huecos, defectos como impurezas en los atómos o en la superficie, 

descritas como trampas de hidrógeno [38]. Entre los avances teóricos para capturar el efecto de las 

trampas en el transporte del hidrógeno se encuentran los pioneros modelos propuesto por McNabb 

y Foster [39] y Oriani [40]. La teoría de Oriani asume un equilibrio local entre el hidrógeno en  las 

trampas reversibles  y el hidrógeno en la red, bajo la asunción  de que la cinética de ocupación de las 

trampas es muy rápida [40]. 

La habilidad de una trampa para captar el hidrógeno esta relacionada con la  energía de enlace de 

la trampa 𝐸𝐵 que puede ser determinada de forma experimental para una microestructura específica 

mediante permeación química [41] o espectrometría de desorción térmica [24,42]. Dado que existe 

una amplia variedad de trampas de hidrógeno, con el fin de simplificar los efectos las trampas, estas 

han sido clasificados según el cáracter de reversibilidad [43]. Las trampas con una energía de enlace 

por encima de 60-70 kJ/mol son típicamente consideradas como trampas irreversibles en los aceros  

[40]. La elevada energía de enlace 𝐸𝐵 supone que las trampas irreversibles no van a soltar hidrógeno 

con facilidad [44]; con lo que parecen no tener un impacto directo en la difusión del hidrógeno.  
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Aunque existe una gran variedad de trampas, parece ser que las trampas de hidrógeno 

correspondientes a las dislocaciones juegan un papel predominante en la fractura del hidrógeno 

intergranular [45]. Las densidad de las trampas de hidrógeno debida a las dislocaciones es dependiente 

de la deformación plástica local. Para relacionar el número de trampas por unidad de volumen 𝑁𝑇 

con la deformación plástica 𝜀𝑝, Kumnick y Johnson [46] propusieron una relación fenomenológica 

acorde con los resultados experimentales llevados a cabo mediante ensayo de permeación para el 

hierro en una atmósfera con hidrógeno gaseoso, dada por: 

log 𝑁𝑇 = 23.26 − 2.33exp (−5.5 𝜀𝑝)                                                                        (1.1) 

Además de las relaciones empíricas obtenidas a partir de los ensayos experimentales, existe la 

posibilidad de obtener 𝑁𝑇  relacionándolo con la densidad de dislocaciones. Sofronis et al. [47] 

manteniendo consistencia con los resultados experimentales de Thomas [48] relacionaron la densidad 

de dislocaciones 𝜌 con la densidad de trampas 𝑁𝑇 como:  

𝑁𝑇 =
√2

𝑎
 𝜌                                                                                                                     (1.2) 

Siendo 𝑎 el parámetro de red. La densidad de dislocaciones se considera que varía linealmente con la 

deformación plástica equivalente de acuerdo con: 

𝜌 = {
𝜌0 + 𝛾𝜀𝑝   𝑝𝑎𝑟𝑎 𝜀𝑝 < 0.5                                                                                            

1016        𝑝𝑎𝑟𝑎 𝜀𝑝 ≥ 0.5                                                                                      (1.3)
 

Donde 𝜌0 = 1010 m/m3 es la densidad de dislocaciones para el material recocido y  𝛾 = 2.0 ∙

1016 m/m3. 

En la figura se comparan los diferentes modelos para el caso de tensión uniaxial. Se asumen las 

mismas condiciones de los experimentos de Kummick y Johnson [46]. La densidad de dislocaciones 

en las trampas de hidrógeno en el modelo de Sofronis et al. [47,49] es obstensiblemente mayor que 

la obtenida por Kummnick y Johnson [46].  
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Figura 1.7: Representación gráfica de las densidades de las trampas y de la 
concentración de hidrógeno en las trampas de acuerdo con el trabajo de 
Kumnick y Johnson [46] y el modelo de Sofronis et al. [47, 49]. 

Modelos matemáticos y numéricos de difusión del hidrógeno 

La ecuación que gobierna el proceso de difusión del hidrógeno es la ley de Fick. En términos de 

potencial químico, Li et al. [50] analizaron la influencia de la tensión hidrostática y por ende el hecho 

de que la primera ley de Fick no es suficiente para describir la difusión del flujo. Willian y Nelson [23] 

y Van Leeuwen [24] modelizaron la cinética del crecimiento de grieta  basándose en la segunda ley de 

Fick modificada. Más recientemente, Sun et al. [51] y Gao et al. [52] encontraron evidencias de  la 

influencia de la tensión hidrostática en la distribución del hidrógeno en las proximidades de la punta 

de grieta. 

De acuerdo con la ley de conservación de la masa y siguiendo las condiciones de equilibrio 

propuestas por Oriani [40], Sofronis y McMeeking propusieron un modelo pionero para el transporte 

del hidrógeno en grandes deformaciones considerando la concentración de hidrógeno constante en 

las condiciones de contorno y modelizando la competición entre la deformación inducida por las 

trampas de hidrógeno debidas a las dislocaciones y la tensión hidrostática en la distribución del 

hidrógeno en la vecindad de la punta de grieta [7].    



1.1 Antecedentes 

 

30 

Este modelo fue objeto de posteriores modificaciones para incluir el efecto de distintos factores. 

Así, Krom et al. [8] consideraron la dinámica de creación de trampas incorporando un tercer término 

adicional para modelizar el efecto de la velocidad de deformación; Turnbull et al. [53] desarrollaron 

un modelo matemático basado en la alta ocupación de las trampas referido a la no linealidad de las 

ecuaciones; y Novak y sus colaboradores [9] acoplaron el modelo de Sofronis y McMeeking con el 

modificado de Krom a partir del planteamiento de que el papel del hidrógeno en la fragilización esta 

asociado al movimiento de las dislocaciones. 

Recientemente Di Leo y Anand [54]; establecieron que la concentración de hidrógeno en las 

condiciones de contorno no es constante, sino que resulta más apropiado imponer un potencial 

químico constante, ya que la concentración de hidrógeno en la red depende también de la tensión 

hidrostática. Este enfoque es especialmente relevante en el caso de modelos numéricos que 

incorporen las teorías de los gradientes de deformación plástica. 

Las simulaciones numéricas en el ambito de la teoria de la plasticidad convencional predicen 

tensiones en la punta de grieta no demasiado elevadas, del orden de 3 a 5 veces 𝜎0, que conducirían 

a concentraciones de hidrógeno moderadas que no parecen ser suficientes para justificar la fractura 

frágil en presencia de deformación plástica, ya que presumiblemente esto implicaría la rotura de los 

enlaces para tensiones mucho mayores (~10𝜎0). De forma experimental, numerosos ensayos en la 

escala micro [55–57] han demostrado la importancia de las dislocaciones geométricamente necesarias 

(GNDs, Geometrically Necessary Dislocations) y su contribución al endurecimiento  incluso en presencia 

de pequeñas cantidades de hidrógeno. Como consecuencia, existe cierto concenso en incorporar el 

efecto de escala en la modelización de la fractura asistida por hidrógeno considerando las teorías de 

los gradientes de deformación plásticas (SGP, Strain Gradient Plasticity)  en la modelización numérica 

[2]. Se constata también la necesidad de definir mejor las condiciones entre 0.1-5 μm de la punta de 

grieta, donde las dislocaciones, la química y la microestructura dominan el comportamiento del 

material [58].  

Los modelos numéricos de fragilización por hidrógeno más actualizados conllevan enfoques 

basados en  la incorporación de múltiples tipos de trampas [59], el efecto del hidrógeno en la densidad 

de las trampas y en la velocidad de las dislocaciones como mecanismo adicional del transporte del 

hidrógeno hacia la punta de grieta [60] y la influencia de las dislocaciones geométricamente necesarias 
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en la predicción del umbral del factor de intensidad de tensiones 𝐾𝑇𝐻 y la velocidad de crecimiento 

de grietas subcríticas en ambientes corrosivos en presencia de hidrógeno [6].  

El estudio numérico del proceso de agrietamiento asistido por hidrógeno ha hecho uso en 

numerosas ocasiones de lo que se conoce como modelos de fisura cohesiva (ver [61]). Especialmente 

atractivas son las formulaciones de los modelos de fisura cohesiva hidrógeno-dependientes en el 

marco del mecanismo HEDE propuestas por Serebrinshy et al. [10], Sheider et al. [14]; Alvaro et al. 

[12,13]. Para el estudio del inicio y de la propagación de grietas en fatiga destaca el trabajo de Gilbert 

Hénaff et al. [15]. 
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1.1.2. Modelos de zona cohesiva 

El concepto de zona cohesiva fue introducido por Dugdale [62] y Barenblatt [63] en la década de 

1960 con el objetivo de aproximar el proceso no lineal que tiene lugar en la zona del proceso de 

fractura (FPZ, Fracture Process Zone) evitando así recurrir a la singularidad tensional de la mecánica de 

la fractura elástico lineal en el medio continuo. La zona dañada o zona cohesiva se representa 

mediante una fisura ficticia donde la fuerza cohesiva que actúa sobre ambas superficies impide la 

propagación de la grieta. El comportamiento del material cohesivo se describe a través de una relación 

constitutiva, ley tracción-separación, que relaciona las tracciones que actúan en la interfaz cohesiva y 

el salto en el desplazamiento entre las caras de la interfaz cohesiva denominado separación [64]. En 

la Fig. 1.8 se observa que la singularidad tensional propia de la mecánica de la fractura elástico lineal 

es reemplazada por una distribución de tensiones más realista a lo largo de la zona del proceso de 

fractura o zona cohesiva. 

 

Figura 1.8: Simulación numérica del comportamiento del material 
cohesivo en modo I de carga (tración, tensión cohesiva máxima, 
separación correspondiente). 
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En los modelos de fisura cohesiva, la curva de ablandamiento es una propiedad del material y 

representa la relación que existe entre la tensión transmitida entre ambas caras de la fisura y la 

separación una vez iniciado el daño. Las propiedades de la función de ablandamiento más relevantes 

son la resistencia a la tracción del material 𝜎𝑚𝑎𝑥,0 y la energía específica de fractura cohesiva Γ0.  El 

máximo de la curva de ablandamiento está controlado por la resistencia cohesiva del material  𝜎𝑚𝑎𝑥,0 

que representa la tensión a la cual la grieta es creada y comienza a abrirse. La energía específica de 

fractura cohesiva Γ0  es una constante que representa el trabajo externo necesario para generar una 

superficie fisurada de área unitaria [65].  

El hecho de poder describir el proceso de fractura únicamente con dos parámetros que pueden 

ser deducidos de forma experimental, convierte a los modelos de zona cohesiva en una herramienta 

muy interesante [66]. Para la determinación de los parámetros cohesivos se emplean ensayos 

experimentales y modelos micromecánicos, y en ocasiones dadas las dificultades inherentes al proceso 

de determinación de la curva de ablandamiento se recurre al ajuste paramétrico de los resultados 

experimentales. En la guía práctica de A. Cornec y I. Scheider se proponen una serie de métodos para 

la determinación experimental de los parámetros cohesivos del material que caracterizan la ley 

cohesiva, tensión cohesiva  𝜎𝑚𝑎𝑥,0 y energía cohesiva Γ0 que se corresponde con el área bajo la ley 

tracción-separación [66].  

Otro parámetro importante es la longitud característica del material 𝑙𝑐ℎ [67], ya que al estar 

relacionada con el tamaño de la zona del proceso de fractura restringe el tamaño máximo del elemento 

finito para trabajar con elementos cohesivos. Es función del  módulo de elasticidad del material 𝐸, la 

energía específica de fractura cohesiva Γ0, y la resistencia a tracción del material σmax,0 (1.4). 

𝑙𝑐ℎ =
𝐸 ∙ Γ0

𝜎𝑚𝑎𝑥,0
2

                                                                                                                  (1.4)  

La formulación de los modelos cohesivos bajo condiciones de carga monotónica está bien 

documentada por Brocks et al. [68]. Una vez se han determinado los parámetros cohesivos, la elección 

de la ley del comportamiento del material en la zona cohesiva es clave a la hora de aplicar los modelos 

de fisura cohesiva.  



1.1 Antecedentes 

 

34 

La influencia de la forma de la de la ley tracción-separación en el comportamiento a fractura del 

material no está exenta de cierta controversia; Scheider y Brocks [69] encontraron una influencia 

significativa en los resultados, al contrario que Tvergaard y Hutchinson [70]. 

A lo largo de los años se han utilizado diversas leyes cohesivas, en función del material o la 

aplicación a analizar, bilineal, trapezoidal, polinómica, exponencial entre otras [67, 69–73] (ver Fig. 

1.9.). Entre las leyes cohesivas más populares para metales se encuentran la propuesta por Tvergaard 

y Hutchinson [70] y la ley exponencial de Xu y Needleman [71] utilizada posteriormente para 

materiales dúctiles por Siegmund y Brocks [74].  Dado que por razones numéricas se prefiere las leyes 

cohesivas polinómicas y exponenciales por ser continuas y derivables, la ley exponencial de Xu y 

Needleman [71] adquirió gran popularidad. El hecho de que las tensiones cohesivas normal y 

tangencial sean obtenidas por derivación de la función potencial cohesiva, continua y derivable, 

facilitó el estudio de la propagación de grietas bajo condiciones dinámicas llevado a cabo por Ortiz y 

Pandolfi [75].  

 

Figura 1.9: Leyes tracción-separación más populares: 
(a) Needleman [76], (b) Xu y Needleman [71], (c) 
Hillerborg [67], (d) Bazant [73], (e) Scheider y Brocks 
[69], (f) Tvergaard and Hutchinson [70].  
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Es importante tener en cuenta que la existencia en la ley cohesiva de una pendiente finita antes 

del inicio del daño no tiene sentido físico y se establece en base a criterios numéricos con el fin último 

de facilitar la implementación en un código de elementos finitos.  Sin embargo, los valores de inicio 

del daño y la curva de ablandamiento son parámetros puramente fenomenológicos y deben de ser 

analizados para cada material y fenómeno correspondiente. 

Los modelos de fisura cohesiva permiten simular la iniciación y propagación de una grieta sin 

necesidad de que el elemento esté preagrietado, así como la fractura de los materiales sin necesidad 

de un criterio explícito de fractura.  Sin embargo, el uso generalizado de los modelos de fisura 

cohesiva para el análisis del comportamiento en fratura de los materiales surgió a partir de su 

implementación por el método de los elementos finitos  llevada a cabo por Hillerborg et al. para el 

análisis de materiales con comportamiento cuasi-frágil como el hormigón [67].  Es precisamente con 

el hormigón cuando los modelos de fisura ganaron popularidad como herramientas predictivas del 

inicio y propagación de grietas gracias a los trabajos de  Elices et al. [65], Planas et al. [77] y Bazant 

[73].   

La aplicación de los modelos de fisura cohesiva a los materiales metálicos ha sido llevado a cabo 

por Needleman [76,78], Tvegaard y Hutchinson [70,79,80], y Tvegaard [81]. Lin, Cornec et al. [82] 

aplicaron el modelo al análisis de la propagación de grieta.  La idea de introducir un potencial para 

capturar la descohesión en el material fue aportada por Xu y Needleman [71] constituyendo un 

referente para la implementación numérica  de los modelos de zona cohesiva.   

El uso de los modelos de fisura cohesiva se extendió a otros  procesos de daño con el objetivo de 

estudiar una gran variedad de fenómenos físicos. Así,  Xu y Needleman [72] y Zavattieri y Espinosa 

[83] realizaron un estudio de la fractura dinámica. Rosa et al. introdujeron un modelo cohesivo 

dependiente del tiempo [84], Allen y Searcy aplicaron el modelo de fisura cohesiva al estudio de 

materiales viscoelásticos [85], Tijssens analizó el fenómeno del “crazing” en polímeros mediante la 

metodología basada en la superficie cohesiva de fractura [86],  entre otros. Una recopilación de los 

modelos cohesivos bajo  carga monotónica puede encontrarse en la guia práctica para la aplicación 

de los modelos cohesivos de  K-H. Schwalbe et al. [87]; mientrás que Park y Paulino [88] realizaron 

una revisión crítica de las diferentes leyes tracción-separación  referenciadas en la literatura, poniendo 
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especial enfásis en el modelo de fisura PPR (Park-Paulino-Roesler polynomial-based potential )  desarrollado 

por los autores para su aplicación en condiciones de modo mixto de carga.  

Modelos cíclicos de zona cohesiva 

Una revisión de los modelos cíclicos de zona cohesiva para la simulación del crecimiento de grietas 

en fatiga puede encontrarse en [64]. Un aspecto importante a considerar en todos ellos es lo que 

sucede después de la iniciación del daño. En la literatura se recogen distintos modelos para el 

comportamiento durante la descarga del material, como puede verse el la figura 1.10, asumiéndose 

ésta hacia el orígen de coordenadas para materiales cuasi-frágiles [89–94] (ver Fig.1.10(a)), mientrás 

que otros autores consideran una cierta separación residual [95,96] (ver Fig.1.10(b)). El tramo de 

descarga puede ser asumido lineal [89, 93–96] o no lineal [91,92] (ver Fig. 1.10(c)).  

 

Figura 1.10: Leyes cohesivas con acumulación del daño durante la carga de 
fatiga: (a) Descarga lineal al orígen de coordenadas [97], (b) Descarga lineal 
con separación residual [96], (c) Descarga no lineal al orígen de coordenadas 
[92], (d) Ley tracción-separación cíclica bajo control por carga [96], 

Mientrás que en los modelos de zona cohesiva monotónicos el estado del daño está definido por 

la separación máxima, en fatiga la ley de evolución del daño considera además el límite de resistencia 

del material y otros parámetros adicionales del material incorporados con la ayuda de la función 
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escalón (Heaviside) [96]. En la literatura se pueden encontrar diferentes enfoques de la variable de 

daño [93, 96, 98].  

Los estudios previos de Cleveringa et al. [99] y Deshpande et al. [100,101] demostraron el relevante 

papel de las dislocaciones en el proceso de crecimiento de grietas en fatiga. Riemelmoser y Pippan 

[102] demostraron la importancia de las dislocaciones geométricamente necesarias (GNDs) en el 

crecimiento de grietas por fatiga y por ende la importancia de incorporar las teorías de los gradientes 

de deformación plástica (SGP) para computar el valor de las densidades de dislocaciones como la 

suma de las dislocaciones estadisticamente almacenadas (SSDs) y las dislocaciones geometricamente 

necesarias (GNDs). Teniendo en cuenta todos estos factores y el modelo previo de la densidad de 

dislocaciones en función de los gradientes de deformación plástica de Brickmann [103],  Brickmann 

y Siegmund [104] proponen un pionero modelo de zona cohesiva en fatiga basado en los 

micromecanismo de las dislocaciones (DDSG, Dislocation Density Based Strain Gradient model ). Con este 

modelo consiguieron incorporar la influencia de las dislocaciones en la separación del material 

superando así las limitaciones en cuanto al número de ciclos y la restricción de la región de dominio 

a pocos micrometros del modelo de las dislocaciones discretas [99–101].   

Aunque el crecimiento de grietas en fatiga incluyendo los efectos de la aplicación de sobrecargas 

durante cargas de amplitud constante ha sido investigado extensamente [89,93,95];   más allá de estas 

condiciones de carga no hay estudios que clarifiquen la interdependencia entre la velocidad de 

propagación de grietas y las propiedades de los modelos de zona cohesiva [64]. 

Es importante hacer referencia a los métodos recogidos en la literatura para solventar los 

problemas de convergencia inherentes a los modelos de fisura atribuidos al ablandamiento. Un 

método  para mejorar la convergencia es la utilización de algoritmos de control, donde la carga se 

aplica prescribiendo una  variable que incremente monotónicamente durante la historia de carga, 

pudiendo considerarse la apertura de grieta [105]. Sin embargo, el algoritmo de control no se puede 

utilizar en el caso de cargas ciclícas. En estos casos es más apropiado facilitar la convergencia 

numerica mediante la técnica del coeficiente de  regularización viscosa propuesta por Gao y Bower 

[106] teniendo en cuenta que para obtener resultados óptimos el coeficiente de viscosidad debe ser 

suficientemente pequeño [107]. 
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Modelos de zona cohesiva hidrógeno-dependientes 

La capacidad de los modelos predictivos de fisura cohesiva para predecir con precisión las 

consecuencias de la fragilización por hidrógeno en los componentes, materiales y estructuras es de 

vital importancia para facilitar el uso de los aceros de alta resistencia en el sector energético y 

contribuir así al desarrollo de las infraestructuras de almacenaje y distribución de los futuros sistemas 

energéticos. Mientras la mayoría de los estudios reproducen con fiabilidad los resultados 

experimentales todavía existen ciertas limitaciones [12,15].  

Alvaro et al. [12], Olden et al. [13] desarrollaron un modelo de fisura cohesiva para condiciones 

de carga monotónica, donde se tiene en cuenta principalmente el mecanismo HEDE. Brocks et al. 

[108] incluyeron también la cinética de la superficie en la absorción del hidrógeno. 

La ley tracción-separación en presencia de hidrógeno puede reformularse mediante la relación 

propuesta por Serebrinsky et al. [10], donde 𝜎𝑚𝑎𝑥,0 es la tensión cohesiva en ausencia de hidrógeno, 

𝜃𝐻 la cobertura de hidrógeno, y 𝜎𝑚𝑎𝑥(𝜃𝐻) la tensión cohesiva crítica dependiente de esta última.  

𝜎𝑚𝑎𝑥(𝜃𝐻)

𝜎𝑚𝑎𝑥,0
= 1 − 1.0467𝜃𝐻 + 0.1687𝜃𝐻

2                                                                   (1.5)  

Donde 𝜃𝐻 se define como una función de la concentración de hidrógeno 𝐶 y la energía libre de 

Gibbs ∆𝑔𝑏
0 a partir de la isoterma de Langmuir-McLean: 

𝜃𝐻 =
𝐶

𝐶 + exp (
−∆𝑔𝑏

0

𝑅𝑇 )

                                                                                                 (1.6)  

En la figura 1.11 se representa la ley tracción-separación en función de la concentración de 

hidrógeno expresada en wppm obtenida a partir de la ecuación (1.6) para ∆𝑔𝑏
0 = 30 kJ/mol y 𝑇 =

298 K. Se observa el decrecimiento gradual de energía de fractura al aumentar el contenido de 

hidrógeno para la ley cohesiva exponencial de Xu y Needleman.  
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Figura 1.11: Efecto de la concentración de hidrógeno en la ley tracción-separación que 
caracteriza el comportamiento cohesivo.  

La mayoría de los intentos para capturar la fragilización inducida por el hidrógeno mediante 

modelos de fisura cohesiva han sido aplicados para carga monotónica.  Sin embargo muchos de los 

componentes estructurales en la industria trabajan bajo cargas de fatiga. El pionero trabajo de 

Moriconi et al. [15] recoge una serie de experimentos y simulaciones numéricas en el marco de la 

teoría de plasticidad convencional, con el objetivo de investigar el papel del hidrógeno en el acero 

martensítico 15-5PH utilizado para el almacenaje del hidrógeno gaseoso bajo condiciones de fatiga. 

Las predicciones númericas concuerdan bien con los datos experimentales para presiones bajas de 

hidrógeno pero fallan a la hora de capturar el perjudicial efecto del hidrógeno en la propagación de 

grietas por fatiga para altas presiones de hidrógeno.  

Otro ingrediente fundamental es el llamado efecto plástico de escala, asociado a gradientes de 

deformación plástica. Martínez-Pañeda et al. [109] mostraron una influencia relevante de los 

gradientes de deformación plástica en un amplio rango de problemas de fractura, siendo de especial 

importancia en la modelización numérica del agrietamiento asistido por hidrógeno, donde la tensión 

hidrostática juega un papel central en la descohesión de la interfaz y en la difusión del hidrógeno.  
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Modelos de zona cohesiva para la modelización del daño en entallas 

Los fallos catastróficos a partir de pequeños defectos de componentes estructurales  han motivado 

numerosos estudios teóricos y experimentales para la evaluación de la fractura frágil en presencia de 

entallas (ver, por ejemplo, la revisión realizada por Ayatollahi et al. [110]). La aplicación de los 

modelos de zona cohesiva para la modelización del daño en entallas,  con el objetivo de desarrollar 

un criterio de fractura para probetas entalladas fue investigada por Gómez y Elices [111,112], 

extendiéndose posteriormente el estudio a materiales elástico lineales [113].  Olden et al. [114] 

investigaron la fragilización por hidrógeno en probetas entalladas mediante una formulación cohesiva 

dependiente del contenido de hidrógeno. Más recientemente, Cendón et al. [115] evaluaron la 

capacidad del modelo de fisura cohesiva embebida para predecir la carga crítica en probetas entallados 

en U y en V con diferentes radios en el fondo de la entalla, fabricadas en grafito policristalino de 

grano grueso. Sin embargo, la totalidad de los estudios que han tenido lugar se restrigen al uso de 

modelos convencionales.  
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1.1.3. Teorías de gradientes de deformación plástica 

La aparición de la microelectrónica ha impulsado el desarrollo de las teorías de los gradientes de 

deformación plástica en un amplia variedad de materiales metálicos. Recientemente, el concepto de 

flexoelectricidad basado en la polarización de materiales ferroeléctricos mediante presión a escala 

nanométrica con el objetivo de generar información binaria, constituye un gran avance en el diseño 

de dispositivos de memoria al no perder la información bajo cortes del suministro eléctrico. El efecto 

de escala asociado con los gradientes de deformación plástica y su relación con el correspondiente 

gradiente de polarización han sido evaluados por W.S. Oates [116]. Aunque la consideración de los  

efectos de estos gradientes fue motivada en un principio por la microelectrónica, posteriormente se 

demostró también su significancia en problemas de fractura [29,117,118], fatiga [104,119], 

fragilización por hidrógeno [6], plasticidad inducida por deformación en aceros multifase TRIP [120],  

delaminación en materiales compuestos microreforzados [121], fricción y contacto [122,123], análisis 

de materiales porosos [124], y evaluación del daño en procesos de carga dinámica [125], entre otros.  

La existencia de una longitud intrínseca del material asociada al efecto de escala ha sido 

demostrada gracias a la simulación directa de las dislocaciones [125] y a partir de microensayos tales 

como flexión [57], torsión [55] o nanoindentación [56]. Los experimentos han demostrado la 

relevancia del efecto de escala en los materiales metálicos cuando la deformación plástica es confinada 

en un volumen pequeño, poniendo de manifiesto que cuando más pequeño es el tamaño más duro 

es el material (smaller is stronger).  

Los gradientes de deformación plástica pueden ser causados por la geometría de la deformación 

(Fig 1.12(a,b)), como es el caso de una viga solicitada a flexión o un cilindro solicitado a torsión; por 

las condiciones locales de contorno (Fig 1.12(c,d)), como en el caso de los ensayos de dureza y en la 

zona plástica de la punta de grieta; y por la microestructura específica del material, donde se incluyen 

resultados obtenidos mediante la técnica EBSD con la  distribución y orientación de los gradientes 

de deformación plástica en las fronteras del grano (ver [126])  (Fig 1.12(e)) [55].   
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Figura 1.12: Gradientes de deformación plástica causados por la deformación de la 
geometría (a,b), por las condiciones de contorno (c,d) o por la microestructura 
específica del material (e). Adaptada de [55]. 

Las teorías de los gradientes de deformación plástica están basadas en el concepto de las 

dislocaciones geometricamente necesarias, que puede ser explicado mediante un sencillo  ejemplo 

consistente en una viga de metal sometida a flexión. Debido a la deformación plástica no uniforme 

en la viga, se necesita una aportación extra de dislocaciones para acomodar su curvatura (Fig 1.13).  

Estas dislocaciones denominadas “geométricamente necesarias” no contribuyen generalmente a la 

deformación plástica pero si actúan como obstáculos al movimiento de las dislocaciones 

estadísticamente almacenadas, y por ende contribuyen al endurecimiento del material. Para 

generalizar estas ideas,  siempre que exista deformación plástica no uniforme habrá asociada la 

necesidad de un almacenaje extra de defectos.  Estos defectos se manifiestan cuando la longitud 

característica de la deformación es suficientemente pequeña. Esta es la idea básica de las dislocaciones 

geometricamente necesarias [127,128]. 
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Fig 1.13: Dislocaciones Geométricamente Necesarias en una viga de 
metal doblada con deformación plástica no uniforme. Adaptada de 
[127]. 

Las formulaciones de las teorías basadas en los gradientes de deformación plástica introducen uno 

o varios parámetros para capturar las observaciones experimentales del efecto de escala. La 

determinación de esta longitud interna no está exenta de controversia dada la falta de procedimientos 

experimentales que establezcan una correlación inequívoca con la interpretación física de esta 

magnitud y la microestructura del material [129].  

En las teorías de los gradientes de deformación plástica, la longitud interna de escala se introduce 

como un parámetro fenomenológico que es determinado mediante ajuste con los resultados 

experimentales de los microensayos [129]. Son varios los autores que acotaron el rango de valores de 

este parámetro, estando comprendido en el intervalo [1-10um] [55–57, 130–132]. Recientemente, 

Zang y Aifantis [129] realizaron una completa revisión de la interpretación de la longitud interna de 

escala en el marco de las teorías de los gradientes de deformación plástica.  

Una serie de teorías de los gradientes de deformación plástica han sido formuladas con el objetivo 

de capturar el efecto tamaño en materiales isotrópicos. Se clasifican como fenomenológicas (Fleck y 

Hutchinson; Niordson and Hutchison; Gudmunson; Gurtin; Gurtin y Anand, Acharya y Bassini) 

[133–140] o basadas en micromecanismos (Gao et al.; Huang et al.) [141,142]. Por otra parte, estas 

teorías pueden clasificarse como teorías de alto orden (ver [135]), que incorporan tensiones y 

condiciones de contorno adicionales de orden superior, y teorías de bajo orden, en las que existe una 
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interdependencia entre los gradientes de deformación y el módulo de plasticidad, con lo que las 

ecuaciones de equilibrio y las condiciones de contorno son las mismas que en plasticidad 

convencional (ver [143]). Ver Tabla 1.1 con la clasificación de las teorías de los gradientes de 

deformación plástica.  

 
Phenomenological Micromechanical-based 

H
ig

h
e
r 

O
rd

e
r 

Fleck-Hutchinson 
(Fleck and Hutchinson, 1993, 

1997, 2001) 

[See also: Gudmunson (2004), 

Gurtin (2004), Gurtin and Anand 

(2009), etc.] 

Mechanism-Based Strain 
Gradient Plasticity (MSG) 

(Gao et al., 1999) 

L
o

w
e
r 

O
rd

e
r 

Acharya and Bassani (1996) 
Bassani (2001) 

Conventional Mechanism-
Based Strain Gradient 

Plasticity (CMSG) 
(Huang et al., 2004) 

 
Tabla 1.1: Clasificación de las teorías de los gradientes de deformación plástica. 

Gudmunson [137] fue el primero en observar que la teoría fenomenológica del modelo de Fleck 

y Hutchinson [135], no siempre satisface los requerimientos termodinámicos de la disipación plástica. 

Para solucionar este problema, Gudmunson [137] y Gurtin y Anand [139] propusieron un nuevo 

modelo que incorpora tensiones de orden superior con criterios energéticos y disipativos. Una 

reformulación del modelo de Fleck y Hutchinson se puede encontrar en [144]. 

Parece claro que la teoría de la plasticidad convencional no es capaz de predecir las observaciones 

experimentales al no incorporar la longitud intrínseca del material en las ecuaciones constitutivas 

[127]. Otro factor a tener en cuenta es que dado que la zona plástica adyacente a la punta de grieta es 

físicamente pequeña y por ende contiene fuertes gradientes espaciales de deformación asociados con 
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la deformación plástica no uniforme, la modelización de la fractura [29,117], fatiga [94,104], 

fragilización por hidrógeno [6], considerando el efecto de escala parece ser ineludible  (ver  Fig 

1.12(d)).  Las observaciones experimentales de fractura por clivaje en presencia de flujo plástico 

significativo [145,146], han contribuido a reforzar el interés en el papel de los gradientes de 

deformación plástica en fractura y evaluación del daño.  

Jiang et al. [142] investigaron los campos tensionales en la punta de grieta mediante la teoría de 

los gradientes de deformación basados en mecanismos (MSG, mechanism-based strain gradient plasticity)  

basado en el modelo de dislocaciones de Taylor. Su investigación reveló que las GNDs en las 

proximidades de la punta de grieta promueven  el endurecimiento por deformación y por ende 

conducen a tensiones mucho más elevadas que aquellas predichas por la plasticidad convencional. 

Qu et al. [141] implementaron la teoría convencional de orden inferior basada en micromecanismos 

(CMSG, Conventional Mechanism Strain Gradient Plasticity) y encontraron que las condiciones de 

contorno de orden superior no afectan a los campos de tensiones y deformaciones para una distancia 

mayor de 10 nm más alla de la punta de grieta, límite bastante más bajo que la validez de las teorías 

SGP basadas en el modelo de las dislocaciones de Taylor [141]. El límite de validez física del modelo 

es de 100nm. 

El estudio paramétrico de la influencia de los gradientes de deformación plástica llevado a cabo 

por Martínez-Pañeda y Betegón (2015) [147] y más recientemente Martínez-Pañeda y Niordson 

(2016) [148], tanto en el marco de la teoría infinitesimal como en el marco de la teoría de las 

deformaciones finitas, muestra que la longitud física dentro de la cual la consideración de los 

gradientes de deformación plástica afectan a los campos tensionales puede abarcar varios 

micrométros, reforzando así la necesidad de incorporar los efectos de las GNDs en la modelización 

de la fractura asistida por hidrógeno. Aunque los resultados obtenidos para la teoría de las 

deformaciones infinitesimales muestran que el efecto del gradiente de deformación plástica es 

insignificante para los elevados valores del límite elástico comunes a los aleaciones de alta resistencia, 

las diferencias en los campos tensionales con respecto a la teoría continua de plasticidad convencional 

son relevantes cuando se consideran grandes deformaciones [147]. Además es importante destacar 

que el daño por hidrógeno ocurre muy cerca de la punta de grieta, siendo la distancia crítica donde la 

la magnitud de la elevación de la tensión es significativa menor que 1 µm [36]. 
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El efecto plástico de escala podría degradar con severidad la resistencia a la fractura de los aceros 

de alta resistencia, ampliamente utilizados en las infraestructuras relacionadas con el aprovechamiento 

del hidrógeno como fuente de energía. En la figura 1.14 se observa que para el acero de alta resistencia 

Aermet100, la tensión hidrostática y la densidad de GNDs es elevada en un rango de 1 a 20 µm en 

torno a la punta de grieta, sugeriendo que los gradientes de deformación plástica juegan un papel 

relevante en la fractura asistida por hidrógeno [6].  

 
Fig 1.14: Resultados numéricos de  𝜎𝐻 𝜎𝑌 ⁄  versus distancia  a la punta de 

grieta, 𝑟, para el rango de 𝐾𝐼  utilizado en los experimentos en HEAC con 

AermetTM100. Teorías incluyen: SGP (𝑙 = 7 𝜇𝑚), PSGP (𝑙1 = 𝑙2 =
𝑙3 = 7 𝜇𝑚), y plasticidad convencional. Adaptada de [6]. 
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1.2. Motivación 

La fragilización por hidrógeno es un problema muy antiguo que a día de hoy sigue 

comprometiendo la seguridad de muchos componentes e instalaciones industriales, en especial en la 

industrial petroquímica. Además, el fuerte incremento del consumo energético mundial y la 

dependencia del petróleo han contribuido a potenciar el desarrollo de la emergente economía del 

hidrógeno. La seguridad en los depósitos de hidrógeno a alta presión y del sistema de tuberías en la 

estación de reabastecimiento de hidrógeno como combustible, es uno de los retos a alcanzar para 

asegurar la viabilidad de la sostenibilidad en los sistemas de transporte basados en vehículos 

impulsados mediante la pila de combustible, donde el binomio precio y bajo peso es uno de los 

mayores requerimientos.  

El almacenaje de hidrógeno gaseoso presurizado es el método más popular y más desarrollado 

por su simplicidad técnica, con la ventaja de que el hidrógeno puede ser almacenado a temperatura 

ambiente [149].  Los materiales utilizados para la fabricación de depósitos a presión deben ser capaces 

de prestar servicio durante largos periodos de tiempo, en contacto directo con un ambiente de 

hidrógeno de alta pureza (>99.9 % como se especifica en ISO 14687-2) y en condiciones de operación 

sometidos a muy altas presiones (por encima de los 87.5 MPa). Los aceros austeníticos (ej. Acero 

austenítico 316L [150]) con un alto contenido en Ni y una buena resistencia a la fragilización de 

hidrógeno son ampliamente utilizados. Su alto coste hace deseable llegar a poder utilizar con garantías 

otros aceros con menos porcentaje de Ni en su composición [149].  

Muchos esfuerzos han sido realizados por la comunidad científica para entender los efectos del 

hidrógeno en los materiales metálicos dando lugar a numerosos modelos teóricos y numéricos, así 

como ensayos experimentales. Entre los modelos numéricos predictivos, los modelos de zona 

cohesiva para el estudio de la propagación de grietas en ambientes de hidrógeno constituyen una 

potente herramienta, aunque con algunas limitaciones [61].  Sin embargo, el desarrollo de modelos 

numéricos predictivos que respondan con eficacia en la predicción de los efectos de la fractura y 

fatiga asistida por el ambiente considerando la naturaleza de la carga aplicada, las propiedades del 

material y las condiciones del ambiente, aplicados a la industria y en especial a la economía del 

hidrógeno, donde  un modelo robusto para la evaluación de la vida en fatiga con el objetivo de reducir 
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peso y coste en el diseño de vehículos impulsados con hidrógeno sin comprometer su seguridad es 

una prioridad [151], sigue siendo uno de los grandes hitos de nuestro tiempo [152].   

Para mejorar la capacidad predictiva de los modelos numéricos,   incluir el efecto plástico de escala 

en la modelización numérica parece ineludible [147,148]. Además, debe abordarse las posibles 

implicaciones del efecto de los gradientes de deformación plástica,  no solo en grietas, sino también 

en defectos de tipo entallas, inherentes al proceso de fabricación o a las condiciones de servicio. 
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1.3. Estructura de la Tesis 

El primer capítulo, Introducción, presenta el problema del agrietamiento asistido por hidrógeno 

en los materiales metálicos, de gran relevancia en la industria y en la ingeniería, y sobre todo en el 

sector energético.  La fundamentación del marco teórico para una correcta concreción del problema 

de la fragilización por hidrógeno se lleva a cabo estableciendo los antecedentes de la investigación en 

base a la revisión actualizada de la bibliografía y por ende la motivación para la presente investigación 

en base a las controversias y limitaciones detectadas. La recopilación bibliográfica se ha dividido en 

tres grandes bloques:  

 Agrietamiento asistido por hidrógeno. 

 Modelos de zona cohesiva.  

 Teorías de los gradientes de deformación plástica.  

Tras sentar los antecedentes y detectar las necesidades referentes a los modelos de fragilización 

por hidrógeno, en el capítulo Objetivos se establece de forma clara y concisa el objetivo general de 

la presente investigación, así como los objetivos específicos relacionados. 

El capítulo Discusión de Resultados complementa las discusiones presentadas en cada una de 

las publicaciones del compendio, con el objeto de dar una visión globalizadora e integradora del 

trabajo de investigación realizado. 

En el capítulo de Conclusiones se recogen las conclusiones integradoras a destacar como síntesis 

de los artículos que constituyen el compendio de publicaciones de la tesis; así como las directrices a 

seguir para el trabajo futuro. 

Al tratarse de una Tesis Doctoral presentada bajo la modalidad de compendio de publicaciones, 

en el capítulo Publicaciones se recogen los artículos publicados en revistas de alto impacto que 

componen el conjunto del trabajo de investigación desarrollado.  
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2. Objetivos 

Comprender los mecanismos implicados en la fragilización por hidrógeno y desarrollar modelos 

predictivos fiables y precisos para la evaluación de la integridad estructural de los componentes, 

materiales y estructuras es un campo de gran interés para la ciencia y la ingeniería. Consecuentemente, 

el objetivo general de la presente tesis doctoral es:   

<< Desarrollar un modelo numérico de zona cohesiva, capaz de predecir de forma cuantitativa el 

inicio y la propagación de grietas en ambientes agresivos bajo cargas monotónicas y cíclicas; y que 

verifique el principio de transferibilidad para su implementación en entornos industriales reales>>.  

Para lograr la consecución del objetivo general se concretizan los siguientes objetivos específicos:  

 Valorar la capacidad predictiva de los modelos de zona cohesiva en el marco de la 

plasticidad convencional para capturar la degradación del material y el fallo debido a cargas 

cíclicas en ambientes agresivos, evaluando su idoneidad para capturar cualitativamente las 

tendencias y observaciones experimentales de inicio y crecimiento de grietas por fatiga de gran 

relevancia para el almacenaje y el transporte del hidrógeno.  

 Cuantificar la influencia de las teorías de plasticidad que consideran los gradientes de 

deformación plástica en la difusión del hidrógeno hacia la punta de grieta, y su implicación en la 

fractura asistida por hidrógeno contribuyendo a la eficiente correlación cuantitativa entre las 

predicciones numéricas y experimentales. 

 Acotar el dominio de las teorías de plasticidad que consideran los gradientes de deformación 

plástica evaluando también su influencia en sólidos entallados dado que los ensayos 

estandarizados de fractura asistida por hidrógeno se realizan tanto en especímenes agrietados 

como entallados; y los defectos tipo entalla inherentes al proceso de corrosión son 

preferenciales a la hora de iniciación de grietas. 
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3.  Discusión de resultados 

3.1. Publicación A  

Tal y como se ha descrito en la sección 1.1.2, la gran mayoría de estudios de fragilización por 

hidrógeno están restringidos a condiciones de carga monotónica, a pesar de que gran parte de los 

componentes industriales experimentan cargas periódicas en condiciones de servicio. Recientemente, 

Moriconi et al. [15] han llevado a cabo una serie de experimentos y simulaciones numéricas para 

investigar el comportamiento del acero martensítico 15-5PH usado para el almacenaje del hidrógeno 

gaseoso. Las predicciones numéricas concuerdan bien con las observaciones experimentales para 

bajas presiones, pero fallan al intentar capturar el perjudicial efecto del crecimiento de grietas por 

fatiga a altas presiones. 

El trabajo investigador en primer lugar ha sido orientado a comprender el papel acelerador del 

hidrógeno en la velocidad de crecimiento de grietas bajo cargas de fatiga, ya que podría ser crucial 

para poder emplear los aceros de alta resistencia en el sector energético (ver sección 2, objetivo 

específico Nº 1). La sección 5.1 recoge la publicación titulada A cohesive zone framework for 

environmentally assisted fatigue, donde se ha desarrollado un modelo numérico para predecir  la fatiga 

asistida por hidrógeno por medio de una formulación de zona cohesiva y construido en base a: (i) 

unas condiciones de contorno específicas de ambientes en presencia de hidrógeno, (ii) la difusión 

del hidrógeno acoplada con tensión conducida por los gradientes de potencial químico, (iii) el 

comportamiento mecánico basado en la teoría de Plasticidad J2 en deformaciones finitas, (iv) un 

modelo de trampas fenomenológico, (v) una formulación del modelo irreversible de zona cohesiva 

propuesto por Roe y Siegmund [96], y (vi) una ley tracción separación dependiente de la cobertura 

de hidrógeno [10].   

El modelo numérico se ha implementado en el software comercial de elementos finitos ABAQUS 

por medio de subrutinas de usuario. Se ha utilizado una formulación de contorno, donde la región 

de la grieta se ha modelizado mediante un dominio circular (ver sección 5.1, apartado 3). El 

postproceso de los resultados se ha llevado a cabo en MATLAB haciendo uso de la herramienta 

Abaqus2Matlab (ver sección 5.1, apartado 2.3) [153]. A continuación, se realiza una discusión de los 
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resultados obtenidos en el proceso de valoración de la idoneidad del presente modelo de zona 

cohesiva para el estudio de la fatiga asistida por el ambiente, haciendo hincapié en las necesidades 

detectadas y las posibles propuestas para mejorar su capacidad predictiva. Es preciso mencionar que 

antes de valorar las capacidades del modelo numérico desarrollado, se realizó la validación de la 

implementación de la difusión acoplada con tensión bajo carga monotónica y grieta estacionaria con 

las predicciones de Sofronis y McMeeking [7]; así como  la implementación del modelo cíclico de 

zona cohesiva con las predicciones de Roe y Siegmund [96].  

La capacidad predictiva del modelo de zona cohesiva para capturar la velocidad de crecimiento 

de grietas por fatiga en presencia de hidrógeno es evaluada teniendo en cuenta una serie de parámetros 

referidos a la agresividad del ambiente, factores condicionantes de la carga de fatiga, el material 

empleado y la triaxialidad de tensiones. La elección de estos factores es justificada en el proceso de 

discusión de los resultados obtenidos. 

Influencia del ambiente 

La evaluación del efecto de la agresividad del ambiente se llevó a cabo  comparando los resultados 

obtenidos en un ambiente inerte y en un ambiente agresivo donde el rango de concentraciones de 

hidrógeno va desde 0.1 wppm a 1 wppm, correspondiente a una solución acuosa de NaCl al 

3% [154]. El material considerado en primer lugar se corresponde con una aleación base hierro con 

un límite elástico  𝜎𝑌 = 250 MPa.  La frecuencia 𝑓 = 1 Hz y la relación de tensiones 𝑅 = 0.1 que 

es típica de los ciclos de llenado de hidrógeno en los vehículos impulsados con pilas de combustible, 

caracterizan la carga de fatiga aplicada. 

Los resultados revelan una fuerte influencia del ambiente, con un acusado incremento de las 

velocidades de crecimiento de grieta con el contenido de hidrógeno (ver Figura 7(a), sección 5.1, 

apartado 3).  

Haciendo uso de la ecuación de Paris (3.1) se puede ver que el coeficiente 𝐶 se incrementa 

significativamente con el contenido de hidrógeno en el ambiente, en concordancia con los resultados 

experimentales. Sin embargo el coeficiente 𝑚 muestra poca sensibilidad a la concentración de 

hidrógeno y es del mismo rango que los resultados experimentales reportados en la literatura para 
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metales en ambiente inerte (𝑚 ≈ 4) . Para una frecuencia dada, la pendiente de la curva 𝑑𝑎/𝑑𝑁 vs 

∆𝐾 muestra una fuerte dependencia de las propiedades mecánicas y de difusión del material bajo 

consideración (ver Figura 7(b), sección 5.1, apartado 3). 

𝑑𝑎

𝑑𝑁
= 𝐶 ∙ ∆𝐾𝑚                                                                                                                     (3.1) 

Influencia de la frecuencia 𝑓 de aplicación de la carga 

La variable mecánica con más influencia en el proceso de crecimiento de grietas en ambientes 

agresivos es la frecuencia de aplicación de la carga. Cuando la frecuencia de la onda de fatiga es muy 

alta, el efecto del ambiente agresivo apenas es perceptible ya que los mecanismos de ataque no tienen 

tiempo de alcanzar el frente de avance de las fisuras. Cuando la frecuencia disminuye, el efecto es 

cada vez más perceptible, multiplicándose la velocidad de crecimiento de fisuras por factores de 2 a 

5 [155]; con lo que la sensibilidad de la frecuencia 𝑓 de los ciclos de la carga de fatiga y sus efectos en 

las curvas de crecimiento de grieta en un medioambiente agresivo se encuentra entre dos casos 

extremos: (a) ensayos lentos, donde el tiempo de duración del ensayo excede al tiempo de difusión 

del hidrógeno en la probeta, y (b) ensayos rápidos, donde el tiempo de duración del ensayo es mucho 

menor que el tiempo de difusión. Definiendo la frecuencia normalizada 𝑓 ̅como 

𝑓̅  =
𝑓 ∙ 𝑅0

2 

𝒟
                                                                                                                    (3.2) 

Donde 𝑅0 es la longitud plástica de referencia (ver Ecuación (40), sección 5.1, apartado 3) y 𝒟 es 

el coeficiente estándar de difusión.  Las dos situaciones límites corresponden a (𝑓̅ → 0) para los 

ensayos lentos y ( 𝑓̅ → ∞) para los rápidos. 

De acuerdo con lo esperado, la propagación de grietas en una aleación de base hierro con un 

límite elástico de 𝜎𝑌 = 250 MPa, se ve favorecida en el caso de que el tiempo de duración del ensayo 

sea grande aunque, en contra de las observaciones experimentales, hay poca sensibilidad a la 

frecuencia de carga (ver Figura 8(a), sección 5.1, apartado 3). La baja susceptibilidad de la velocidad 

de crecimiento de grieta a la frecuencia de aplicación de la carga es debida a que la elevación de la 
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concentración de hidrógeno en la red obtenida en ambos ensayos 𝐶𝐿 es menor que el 10% (ver Figura 

8(b), sección 5.1, apartado 3). Teniendo en cuenta que el máximo de la tensión hidrostática 𝜎𝐻 es 

independiente de la carga en la teoría de plasticidad J2 en deformaciones finitas [7], se procede a 

investigar la influencia del límite elástico 𝜎𝑌, el coeficiente de endurecimiento del material 𝑛  y la 

triaxilidad de tensiones con el objetivo de obtener una respuesta más acorde con las observaciones 

experimentales. 

Influencia del límite elástico 𝜎𝑌 

El papel del límite elástico es investigado considerando un acero de alta resistencia con un límite 

elástico 𝜎𝑌 = 1200 𝑀𝑃𝑎  y el resto de las propiedades mecánicas las mismas que la aleación de base 

hierro.  El efecto de la frecuencia de aplicación de la carga es más pronunciado (ver Figura 9(a), 

sección 5.1, apartado 3). La concentración de hidrógeno en la red es también mayor debido a que la 

elevación de la tensión hidrostática es bastante más pronunciada (ver Figura 9(b), sección 5.1, 

apartado 3).  

La velocidad de crecimiento de grietas por fatiga es estudiada para un rango de frecuencias de  

10−4 Hz  a 104 Hz. El modelo numérico captura de forma cualitativa las principales tendencias de 

las observaciones experimentales; bajas frecuencias de carga facilitan el transporte del hidrógeno hacia 

la zona del proceso de fractura, aumentando la velocidad de propagación de grietas. Sin embargo, el 

límite superior de la velocidad de crecimiento de grieta correspondiente a las frecuencias más bajas 

es menos de 1.5 veces el valor de la velocidad de crecimiento de grieta correspondiente a las 

frecuencias más altas (ver Figura 10, sección 5.1, apartado 3). Si tenemos en cuenta que las 

observaciones experimentales de la velocidad de crecimiento de grieta a bajas frecuencias para el 

acero martensítico SCM435  sitúan la diferencia en torno a 5 − 10 veces [155] y que similares datos 

se han obtenido para el acero 2.25 Cr1Mo (SA542-3) utilizado en recipientes a presión [156], entre 

otros [155], parece ser que las estimaciones numéricas no predicen bien esta circunstancia. Es 

necesario proseguir con la investigación incorporando otros factores para mejorar la capacidad 

predictiva del modelo numérico.  
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Influencia del coeficiente de endurecimiento 𝑁 

La influencia del coeficiente de endurecimiento 𝑁 en la velocidad de crecimiento de grieta para un 

rango de frecuencias de 10−4 Hz  a 104 Hz es analizado para  𝑁 desde 0.1 hasta 0.3 en el caso del 

acero de alta resistencia con un límite elástico 𝜎𝑌 = 1200 MPa. Elevados valores de 𝑁 conduce a  

aumentar la velocidad de crecimiento de grieta, ya que coeficientes de endurecimiento altos conllevan 

tensiones más elevadas. Sin embargo, en el rango de frecuencias estudiado este efecto no es muy 

grande (ver Figura 11, sección 5.1, apartado 3). Podría entenderse que el aumento de las tensiones 

con N se ve compensado con la menor deformación plástica. En este sentido, hay que señalar que 

con la  presente elección de parámetros cohesivos, la fractura tiene lugar sin un flujo plástico 

significativo. Aunque otra elección de parámetros cohesivos probablemente aumentará las diferencias 

entre los dos valores de N más extremos, es bastante improbable que sea suficiente para que exista 

concordancia con los resultados experimentales.  

Influencia de las condiciones de constricción 

Las condiciones de constricción en el frente de grieta pueden estar detrás de la elevación del estado 

tensional y por ende podrían jugar un papel esencial para aumentar suficientemente la velocidad de 

crecimiento de grieta en los ensayos lentos. Para su análisis se prescriben diferentes condiciones de 

triaxialidad en el frente de grieta por medio de formulaciones de contorno modificadas basadas en el 

parámetro elástico 𝑇 [157]. Los resultados obtenidos indican un incremento sustancial en la velocidad 

de crecimiento de grieta al aumentar la constricción. Sin embargo, las diferencias entre la velocidad 

de propagación de grietas para los ensayos lentos y los rápidos son casi insignificantes, si se comparan 

con las observaciones experimentales (ver Figura 12, sección 5.1, apartado 3). 

Se puede por tanto concluir que las observaciones experimentales de la elevación de 5 − 10 veces 

en la velocidad de crecimiento de grieta en los ensayos lentos con respecto a los ensayos rápidos  no 

pueden ser justificadas en el marco de la teoría de la plasticidad convencional J2, donde el máximo 

de la tensión hidrostática 𝜎𝐻 (en torno a 5 ∙ 𝜎𝑌) es insuficiente para que los niveles de hidrógeno 

causen un incremento de al menos 5 veces en la velocidad de crecimiento de grieta.  

La velocidad de crecimiento de grieta se puede incrementar con el límite elástico, el coeficiente de 

endurecimiento o con las condiciones de constricción, sin embargo, incluso en la combinación más 
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crítica de estos parámetros no es viable una concordancia a nivel cuantitativo con los resultados 

experimentales observados en un amplio rango de aleaciones metálicas. Fuentes adicionales de 

elevación de tensión deben ser consideradas para la fiable caracterización de la fatiga asistida por el 

ambiente para diferentes frecuencias. Como se ha visto en la revisión bibliográfica (ver sección 1.1) 

los gradientes de deformación plástica juegan un papel relevante en la elevación de los campos 

tensionales en las proximidades de la punta de grieta con tensiones mucho mayores que las obtenidas 

mediante la teoría de plasticidad J2. 
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3.2. Publicación B  

Como ha quedado patente en la revisión bibliográfica (ver sección 1.1), parece esencial cuantificar 

la influencia de los gradientes de deformación plástica en el transporte del hidrógeno hacia la zona de 

fractura, y su implicación en la fractura asistida por hidrógeno contribuyendo a la eficiente correlación 

cuantitativa entre las predicciones numéricas y experimentales (ver sección 2, objetivo específico Nº 

2).  

La sección 5.2 recoge la publicación titulada Strain gradient plasticity modeling of hydrogen diffusion 

to the crack tip, donde la difusión del hidrógeno hacia la zona de fractura es examinada, por primera 

vez, teniendo en cuenta el efecto plástico de escala. Con el objetivo de caracterizar los campos 

tensionales en las proximidades de la punta de grieta, capturando la elevación tensional debida a los 

gradientes y por ende sus implicaciones en el transporte del hidrógeno hacia las proximidades de la 

punta de grieta, se adopta la teoría fenomenológica de Fleck y Hutchinson [135] formulada en el 

marco de las deformaciones finitas siguiendo el trabajo de Niordson y Redanz [158]. 

A continuación, se realiza una discusión de los resultados que permitirá establecer conclusiones 

relevantes de cara a facilitar la compresión del fenómeno de la fragilización por hidrógeno y de los 

mecanismos implicados. El papel de los gradientes en la difusión del hidrógeno es evaluado mediante 

el análisis de tres casos de interés: la modelización del transporte del hidrógeno en una aleación de 

base hierro siguiendo el pionero trabajo de Sofronis y McMeeking [7], la modelización del 

enromamiento de la punta de grieta y del análisis de difusión para un acero inoxidable dúplex 

inspirados en el trabajo de Olden et al. [13], y la modelización de la distribución de hidrógeno en la 

vecindad de una grieta en una tubería fabricada en acero X80 comparando con los resultados 

experimentales de Mao y Li [159].  

Transporte del hidrógeno en una aleación de base hierro 

Con el objetivo de validar el transporte del hidrógeno hacia la punta de grieta, se reproducen en 

primer lugar los resultados de plasticidad convencional del pionero trabajo de Sofronis y McMeeking 

[7], donde se establecieron las bases para el transporte del hidrógeno hacia la punta de grieta en 



3.2. Publicación B  [ Strain gradient plasticity modeling of hydrogen diffusion to the crack tip ]  

 

60 

grandes deformaciones. Posteriormente se evalúa la influencia de los gradientes de deformación 

plástica en la modelización de la difusión de hidrógeno hacía la zona del proceso de fractura.  

En primer lugar, se examinan los campos tensionales en la vecindad de la grieta para una aleación 

de base de hierro a partir de una formulación de contorno, donde la región de la grieta se modeliza 

mediante un dominio circular y la carga externa en modo I se aplica de forma remota en el contorno 

exterior del círculo por medio de desplazamientos impuestos en los nodos.  Como condiciones 

iniciales y de contorno se definen, respectivamente, una concentración inicial 𝑐𝑜 [7] y una 

concentración prescrita en el flanco de la grieta como función de la tensión hidrostática siguiendo el 

concepto de potencial químico constante introducido por Di Leo y Anand [54] (ver Figura 1, Sección 

5.2, apartado 3.1). El modelo numérico es implementado en el software de elementos finitos 

ABAQUS mediante subrutinas de usuario (ver Sección 5.2, apartado 3.1). 

Los parámetros del material utilizado son: límite elástico 𝜎𝑌 = 250 MPa, coeficiente de Poisson  

𝜐 = 0.3, módulo de Young 𝐸 = 207 GPa y coeficiente de endurecimiento por deformación 𝑁 =

0.2 de acuerdo con la ley de endurecimiento que reproduce el comportamiento del material según 

[7]. La longitud característica del material adoptada en las simulaciones numéricas es 𝑙1 = 𝑙2 = 𝑙3 =

5 μm, un valor intermedio en concordancia con el rango de los valores reportados en la literatura 

[57].  Los resultados son obtenidos para una carga externa de 𝐾𝐼 = 89.7 MPa√m.  

La distribución normalizada de la tensión hidrostática 𝜎𝐻 en el frente de grieta para la plasticidad 

convencional y la teoría de los gradientes de deformación plástica muestra que la contribución de los 

gradientes de deformación plástica al endurecimiento por deformación del material suprime la 

reducción de tensiones a nivel local que tiene lugar en la vecindad de la grieta en la plasticidad 

convencional.  Las predicciones de la teoría de los gradientes de deformación plástica concuerdan 

con la teoría de plasticidad J2 lejos de la punta de grieta, con diferencias significativas en las 

proximidades de la punta de grieta, donde la tensión hidrostática alcanza valores elevados en una 

distancia de varios micrómetros más allá de la punta de grieta debido al incremento en la densidad de 

las dislocaciones geométricamente necesarias (GNDs) (ver Figura 3, Sección 5.2, apartado 3.1). La 

misma tendencia es observada para la tensión de apertura y por ende se pueden extraer similares 

conclusiones (ver Figura 4, Sección 5.2, apartado 3.1).  Este hecho conlleva implicaciones relevantes 
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en la modelización del daño por hidrógeno, ya que la región donde se inicia el fenómeno de 

agrietamiento asistido por el ambiente estaría dentro del dominio de influencia de los gradientes de 

deformación.  

La distribución de la concentración de hidrógeno en la red 𝑐𝑙 en la vecindad de la grieta después 

de 1419 h, donde ya se puede considerar el régimen permanente [7,54] para 𝐷 = 1.27 ∙ 10−8 m2s−1 

y 𝑐𝑜 = 2.084 ∙ 1021 at H/m3 [7] muestra que en plasticidad convencional se alcanza un máximo 

para  𝑐𝑙 𝑐𝑜⁄ ≈ 2.7 y que la concentración de hidrógeno decrece a partir de este máximo al 

aproximarse a la punta de grieta con una tendencia similar a la descrita por Di Leo y Anand [54]. Al 

contrario, en concordancia con la tendencia de la tensión hidrostática 𝜎𝐻, la concentración de 

hidrógeno en la red se eleva significativamente en las proximidades de la punta de grieta cuando se 

tiene en cuenta los gradientes de deformación. Los resultados revelan que las dislocaciones 

geométricamente necesarias (GNDs), ausentes en las predicciones de la plasticidad convencional, 

juegan un papel de suma relevancia en la difusión del hidrógeno (ver Figura 5, Sección 5.2, apartado 

3.1). 

Enromamiento de la punta de grieta y distribución del hidrógeno en acero inoxidable dúplex 

El acero inoxidable dúplex (ferrítico – austenítico) con un 25% de Cr es ampliamente utilizado en 

la construcción de tuberías submarinas por su alta resistencia a la corrosión. Sin embargo, el acero 

inoxidable dúplex presenta alta susceptibilidad al agrietamiento asistido por hidrógeno incluso a bajos 

potenciales de protección catódica [13].   

El papel de los gradientes de deformación en la difusión del hidrógeno es evaluada mediante la  

modelización numérica de una probeta tipo SENT bajo carga constante y condiciones de protección 

catódica de acuerdo con las condiciones establecidas en [13].  

El análisis de difusión se realiza para dos niveles de carga, que se corresponden con una tensión 

en la sección neta de 480 y 600 MPa, o equivalentemente al 80 y 100% del límite elástico, teniendo 

en cuenta que las condiciones típicas de servicio de las tuberías submarinas están en el rango del 60 

al 80% del límite elástico. Se asume una concentración constante de hidrógeno en la red en la 

superficie de 1 wppm, que se corresponde con las condiciones de los ensayos llevados a cabo por 
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Olden et al. [13]. Con el objetivo de evaluar la concentración de hidrógeno en la punta de grieta 

después de 200 h de exposición, se lleva a cabo un análisis de difusión transitorio. El coeficiente de 

difusión estimado es 𝐷 = 3.7 ∙ 10−12 m2 s−1 (ver [13]). La concentración de hidrógeno en la red en 

la vecindad de la grieta considerando los gradientes de deformación plástica para una longitud 

característica de 𝑙𝑖 = 5 𝜇𝑚 revela que la concentración de hidrógeno en la red se incrementa de 

forma significativa en un rango de 0.05 − 0.1 mm desde la punta de grieta, donde la densidad de 

dislocaciones geométricamente necesarias es elevada. Al aumentar la carga aplicada se incrementa el 

nivel de hidrógeno en la red en contraposición con el caso de la plasticidad convencional, donde en 

concordancia con los resultados obtenidos por Olden et al. [13] se muestra poca sensibilidad a la 

carga aplicada (ver Figura 8, Sección 5.2, apartado 3.2). 

Las predicciones experimentales y numéricas para la apertura de la boca de la grieta (CMOD)  

muestran una reducción del enromamiento de grieta cuando se tienen en cuenta las dislocaciones 

geométricamente necesarias (GNDs), con poca sensibilidad a la variación de la longitud característica 

del material 𝑙𝑖. Las diferencias con la plasticidad clásica son más significativas al aumentar la carga. 

Los resultados revelan  que al considerar los gradientes de deformación plástica en la modelización 

numérica se consigue un mejor ajuste de las predicciones numéricas con los experimentos de Olden 

et al. [13] (ver Figura 7, Sección 5.2, apartado 3.2). 

Concentración de hidrógeno en la punta de grieta para el acero X80 usado en tuberías  

El papel de los gradientes de deformación en la difusión del hidrógeno es evaluado comparando 

la distribución de hidrógeno en la vecindad de la punta de grieta para un acero X80 ampliamente 

utilizado en la fabricación de tuberías y susceptible del agrietamiento asistido por hidrógeno, con los 

resultados experimentales de Mao y Li [159]. 

La evaluación cuantitativa mediante ensayos experimentales de la concentración de hidrógeno en 

una distancia física del orden de micrómetros desde la punta de grieta no está exenta de dificultad. La 

técnica de espectrometría de masas de ión secundario, SIMS, parece ser una de las pocas técnicas 

capaces de medir con precisión los perfiles de concentración de hidrógeno a tales escalas. Mediante 

esta técnica, Mao y Li [159] midieron la distribución de hidrógeno en la vecindad de una grieta para 

una tubería de acero X80. En su trabajo experimental, cargaron probetas compactas CT en ausencia 
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de hidrógeno con tres niveles de carga 𝐾𝐼 = 84, 150, 173 MPa√m ( 𝐽 = 32, 102, 136 kJ m2⁄  ) y 

después realizaron su inmersión  en una solución de NS-4 a potencial libre durante 72 h. Con el 

objetivo de clarificar de forma cuantitativa el papel de las dislocaciones geométricamente necesarias 

(GNDs) en la difusión del hidrógeno hacia la punta de grieta, se reproduce numéricamente el ensayo 

experimental mediante una formulación de contorno como la descrita en la sección 3.1 de la 

publicación B. Los parámetros del material son: módulo de Young 𝐸 = 200 GPa, límite elástico 

𝜎𝑌 = 600 MPa, coeficiente de Poisson 𝜐 = 0.3. La ley de endurecimiento utilizada es descrita en 

[159] para un coeficiente de endurecimiento por deformación 𝑛 = 6.6 y una constante adimensional 

del material 𝛼 = 0.1.   

La distribución normalizada de la tensión hidrostática 𝜎𝐻 en el frente de grieta para la plasticidad 

convencional y la teoría de los gradientes de deformación plástica (con 𝑙𝑖 = 3 μm), muestra  

diferencias relevantes en un dominio de varias decenas de micrómetros,  donde se asientan varios 

mecanismos de daño. Es observable que para la plasticidad convencional, el valor máximo de la 

tensión hidrostática se mantiene constante al aumentar la carga aplicada, con un desplazamiento de 

su localización. Esta peculiaridad propia de la teoría de plasticidad convencional en grandes 

deformaciones no es observable cuando se tienen en cuenta las dislocaciones geométricamente 

necesarias (GNDs), donde se observa que la tensión hidrostática 𝜎𝐻 es sensible al aumento de la 

carga aplicada y supera en más de 20 veces las predicciones de la plasticidad convencional. 

Las medidas experimentales mediante la espectrometría de masas SIMS realizadas por Mao y Li 

[159] y las predicciones numéricas, respectivamente, del hidrógeno difusible y del hidrógeno en la red 

en la vecindad de la grieta después de 72 h, muestran que la tendencia de las medidas experimentales 

del hidrógeno difusible y las predicciones numéricas mediante los gradientes de deformación plástica 

se caracterizan por un crecimiento monotónico de la concentración de hidrógeno en un rango de 

pocos micrómetros hacia la punta de grieta 𝑟 → 0, incrementándose su valor con la carga aplicada, 

mientras que las predicciones numéricas de la plasticidad convencional solo reflejan la tendencia 

experimental lejos de la grieta (ver Figura 10, Sección 5.2, apartado 3.3). 
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3.3. Publicación C  

Muchos fallos mecánicos se originan en defectos tipo entalla y en grietas que son producidas de 

forma accidental en servicio o durante el proceso de fabricación, lo que compromete seriamente la 

integridad estructural de los componentes, materiales y estructuras. Se ha decidido completar el 

trabajo investigador con el objetivo de acotar el dominio de influencia de las teorías de plasticidad no 

local también en entallas (ver sección 2, objetivo específico Nº 3), dado que, a día de hoy, los esfuerzos 

investigadores están orientados a la evaluación del efecto de los gradientes de deformaciones 

únicamente en el caso de sólidos agrietados. 

La sección 5.3 recoge la publicación titulada Non-local plasticity effects on notch fracture mechanics, 

donde, por medio de una formulación cohesiva, se evalúan las implicaciones de las teorías de 

plasticidad no local en el daño monotónico y cíclico en el fondo de la entalla. El trabajo investigador 

ha estado orientado a comprender los efectos de los gradientes de deformación en la fractura en 

modo I, investigando el papel de las dislocaciones geométricamente necesarias en la elevación de los 

campos tensionales en las proximidades de la entalla. Así mismo, se han investigado las consecuencias 

en la propagación de grietas bajo cargas monotónicas y de fatiga, para un amplio rango de longitudes 

de escala y diferentes configuraciones de entallas.  Dado el reciente interés en el uso de modelos de 

zona cohesiva para la determinación de un criterio de fractura para entallas (ver sección 1.1), se ha 

investigado también la influencia de los gradientes de deformación sobre la carga crítica de fractura.  

A continuación. se realiza una discusión de los resultados obtenidos. En el presente estudio, se ha 

analizado, (i) campos estacionarios en la punta de la entalla, (ii) propagación de grieta bajo condiciones 

de carga monotónica, y (iii) crecimiento de grietas por fatiga. 

Campos estacionarios en la punta de la entalla 

Se ha evaluado la contribución de los gradientes de deformación plástica a la elevación de los 

campos tensionales en el fondo de la entalla. Los resultados se obtienen por medio de una 

formulación basada en una teoría de gradientes de deformación plástica basada en micromecanismos 

para grandes deformaciones. Los cálculos se han realizado para un acero con las siguientes 



Discusión de Resultados  3 

65 

propiedades: 𝜎𝑌 𝐸 =⁄ 0.003, coeficiente de Poisson 𝜐 = 0.3 y ley de endurecimiento isotrópico con 

un coeficiente de endurecimiento por deformación 𝑛 = 5 dada por, 

𝜎 = 𝜎𝑌  (1 +
𝐸 𝜀𝑃

𝜎𝑌
)

1/𝑛

                                                                                               (3.3)  

La tensión de apertura 𝜎22 ha sido computada para tres geometrías entalladas distintas (entalla en 

V aguda, entalla en V roma y entalla en U (ver Figura 3, Sección 5.3, apartado 3), considerando para 

cada caso diferentes radios y ángulos de entalla.   La distribución normalizada de la tensión de apertura 

en el frente de la entalla muestra que  en el caso de la entalla en V aguda, la elevación de los campos 

tensionales en el fondo de la entalla es significativa con respecto a la plasticidad convencional, debido 

a la contribución de las dislocaciones geométricamente necesarias al endurecimiento del material, 

ausentes en la plasticidad convencional (𝑙 𝑅0 = 0)⁄ . Las diferencias se hacen aún más significativas 

cuando el parámero de escala se incrementa, y particularmente con la reducción del ángulo de entrada 

de la entalla para una determinada carga externa aplicada. Para el ángulo más pequeño (𝛼 = 30°), los 

campos tensionales en el fondo de la entalla son 4 − 5 veces  más elevados que para las predicciones 

de la plasticidad convencional (ver Figura 4, Sección 5.3, apartado 3.1). El dominio donde los 

gradientes de deformación son relevantes alcanza la decima parte del tamaño de la zona plástica 

(𝑟 𝑅0 = 0.1)⁄ ; lejos de este dominio de influencia, las predicciones para la plasticidad convencional 

y para la teoría de los gradientes de deformación coinciden.  

Para mayor claridad, se ha representado la distribución normalizada del gradiente de deformación 

plástica equivalente 𝜂̅𝑃en función de la distancia a la punta de la entalla 𝑟 𝑅0⁄  para 𝛼 = 30° y 

𝑙 𝑅0 = 1⁄ , junto con los contornos asociados a la densidad de dislocaciones geométricamente 

necesarias 𝜌𝐺𝑁𝐷 en m−2 (ver Figura 5, Sección 5.3, apartado 3.1). Los resultados revelan un 

significativo y relevante incremento de los gradientes de deformación plástica en una fracción de la 

zona plástica. Como consecuencia, la densidad de dislocaciones geométricamente necesarias, ausentes 

en plasticidad convencional, acomodan la deformación plástica no uniforme, contribuyendo a un 

endurecimiento del material y conduciendo a que las tensiones en el fondo de la entalla sean mucho 

más elevadas que las predicciones correspondientes a la plasticidad convencional. 
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La tensión de apertura es también calculada para el caso probeta con entallada en V roma, para 

diferentes radios de la entalla y 𝛼 = 30°. Los resultados indican un incremento de los campos 

tensionales al disminuir el radio del fondo de la entalla, en concordancia con lo esperado. los campos 

tensionales en el fondo de la entalla son al menos  2 veces  más elevados que para las predicciones 

de la plasticidad convencional, y pudiendo llegar este factor a 4 para los radios de entalla más 

pequeños (ver Figura 6, Sección 5.3, apartado 3.1). 

Con unos resultados cualitativamente similares, los campos tensionales en el fondo de la entalla 

en U son 1.5 − 2.5 veces  más elevados que para las predicciones de la plasticidad convencional. El 

dominio donde los gradientes de deformación son relevantes puede llegar a ser del orden de  𝑅0, y 

decrece significativamente cuando el radio de la entalla disminuye (ver Figura 7, Sección 5.3, apartado 

3.1). 

Comparando las tres geometrías consideradas se observa que la elevación de los campos 

tensionales es mayor para la probeta con entalla en V aguda, en concordancia con lo esperado a priori. 

La elevación tensional es más acusada para la entalla en V roma que para la entalla en U, ya que el 

radio de la entalla en V roma es típicamente más pequeño que el radio del defecto de la probeta 

entallada en U. En contra, las probetas en U muestran la mayor longitud física de escala en la que la 

influencia de los gradientes de deformaciones es prominente, seguida de las probetas con entalla en 

V roma.  En definitiva, menores ángulos y radios conducen a que los gradientes de deformación 

plástica sean más prominentes. Consecuentemente, el tamaño del defecto caracteriza la influencia de 

las dislocaciones geométricamente necesarias, que está limitada por dos casos: (a) una pequeña región 

dominio con tensiones mucho más elevadas que las predichas por los modelos basados en la 

plasticidad clásica, y (b) una mayor región de dominio con tensiones menos elevadas. 

Carga monotónica 

La iniciación y consecuente propagación de grietas bajo condiciones de carga monotónica ha sido 

investigada mediante una formulación cohesiva en modo I de solicitación (ver Sección 5.3, apartado 

2.2) donde las probetas han sido cargadas mediante el uso de un algoritmo de control (ver Sección 

5.3, apartado 2.2.2). La relación  entre la carga aplicada y el desplazamiento en el punto de aplicación 

de la carga se ha obtenido para una probeta con entalla en V aguda para 𝛼 = 60°. Los resultados han 



Discusión de Resultados  3 

67 

sido normalizados, representando la abscisa una medida de la deformación aplicada. Los cálculos se 

han llevado a cabo para un acero con las siguientes propiedades: 𝜎𝑌 𝐸 =⁄ 0.003, coeficiente de 

Poisson 𝜐 = 0.3, coeficiente de endurecimiento isotrópico  N= 0.2, y tensión cohesiva máxima 

𝜎𝑚𝑎𝑥,0 = 3.5 𝜎𝑌. 

Los resultados indican que la carga se incrementa hasta un punto crítico, donde se observa una 

inestabilidad como consecuencia de la propagación de la grieta desde la punta de la entalla, donde el 

equilibrio de la solución y por ende la determinación de la carga crítica 𝑃𝑚𝑎𝑥, criterio de rotura en 

sólidos entallados, es obtenida gracias al algoritmo de control. La elevación tensional asociada con el 

endurecimiento del material debido a las dislocaciones geométricamente necesarias reduce la carga 

crítica 𝑃𝑚𝑎𝑥, observándose más de un 30% de disminución para los valores más elevados del 

parámetro de escala 𝑙 𝑅0⁄ . Por lo tanto, el efecto perjudicial de las dislocaciones geométricamente 

necesarias compromete la integridad estructural tanto de grietas como defectos tipo entalla (ver 

Figura 8, Sección 5.3, apartado 3.2).  

Los resultados de la tensión remota versus la longitud de fisura indican que el máximo de la 

tensión remota disminuye y que además es alcanzado a longitudes de fisura más pequeñas al aumentar 

el parámetro de escala 𝑙 𝑅0⁄ , reduciendo la ductilidad y activando el proceso de fractura, al aumentar 

la contribución de los gradientes de deformaciones a la elevación de los campos tensionales en el 

fondo de la entalla (ver Figura 9, Sección 5.3, apartado 3.2). 

La influencia de los gradientes de deformación plástica en la reducción de la carga crítica en las 

probetas con entalla en V aguda es cuantificada para tres ángulos diferentes, encontrándose que la 

carga crítica 𝑃𝑚𝑎𝑥 disminuye al disminuir esté. Un fuerte efecto del gradiente es observado en todos 

los casos, debido a que incrementar el parámetro de escala 𝑙 𝑅0⁄  conlleva un incremento en la 

densidad de dislocaciones geométricamente necesarias, elevando los campos tensionales a nivel local 

y por ende disminuyendo la carga crítica 𝑃𝑚𝑎𝑥 (ver Figura 10, Sección 5.3, apartado 3.2).  

La carga crítica 𝑃𝑚𝑎𝑥 es también determinada para entallas en V romas con un ángulo 𝛼 = 30° 

con diferentes radios, reduciéndose con la disminución del radio. Como en el caso anterior, el efecto 

de las dislocaciones geométricamente necesarias persiste para todos los casos analizados. Sin 
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embargo, las diferencias con la plasticidad convencional parecen porcentualmente más elevadas para 

los radios más grandes (ver Figura 11, Sección 5.3, apartado 3.2). La variación de la carga crítica 

𝑃𝑚𝑎𝑥 con la tensión cohesiva máxima  𝜎𝑚𝑎𝑥,0 ha sido determinada para cada parámetro de escala 

𝑙 𝑅0⁄  para evaluar la influencia de la elección del parámetro cohesivo 𝜎𝑚𝑎𝑥,0 en la energía de fractura. 

Los resultados revelan que las diferencias entre la plasticidad convencional y la formulación basada 

en los gradientes de deformaciones son sensibles al valor del parámetro cohesivo 𝜎𝑚𝑎𝑥,0.  Este 

parámetro está limitado para la plasticidad convencional, por lo que en ese caso no se indican 

predicciones más allá de 𝜎𝑚𝑎𝑥,0 𝜎𝑌 = 2.5⁄ . Al tener en cuenta el papel de las dislocaciones 

geométricamente necesarias, pueden considerarse valores de la tensión de fractura más realistas, 

obteniéndose así diferencias cuantitativas significativamente más elevadas (ver Figura 12, Sección 5.3, 

apartado 3.2). 

El caso de probetas con entalla en U con diferentes radios es también analizado, obteniéndose de 

nuevo que la carga crítica 𝑃𝑚𝑎𝑥 se incrementa al aumentar el radio de la entalla. Las diferencias entre 

la plasticidad convencional y la formulación en base a los gradientes de deformaciones son 

importantes para todos los casos examinados. De nuevo, las diferencias con la plasticidad 

convencional parecen incrementarse de forma porcentual con el radio de la entalla (ver Figura 13, 

Sección 5.3, apartado 3.2). 

Carga cíclica 

La ley de endurecimiento por deformación es la misma que se considero bajo la consideración de 

campos estacionarios en la punta de la entalla, siendo por lo tanto isotrópica.  Cabe considerar que, 

aunque bajo esta consideración no es posible capturar el efecto Bauschinger presente en muchos 

materiales metálicos para cargas bajas, lo que se pretende en esta investigación es obtener las 

diferencias entre la plasticidad convencional y las teorías basadas en los gradientes de deformación 

plástica. Teniendo en cuenta que los efectos de los gradientes de deformaciones se incrementan con 

la disipación plástica (ver Sección 5.3, apartado 3.1 y 3.2), cabe esperar que las diferencias en los 

resultados que se obtienen considerando endurecimiento isotrópico sean aún más relevantes si se 

considera el endurecimiento cinemático. Los modelos de los gradientes de deformación plástica 

basados en la teoría de las dislocaciones de Taylor han sido utilizados previamente con leyes de 
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endurecimiento isotrópicas para la modelización de la fatiga en componentes agrietados por 

Brinckmann y Siegmund [104,119]. 

En el caso de la entalla en V aguda, se ha obtenido el crecimiento de fisura en función del número 

de ciclos 𝑁 para una amplitud de tensiones ∆𝜎 = 0.06 𝜎𝑌, para tres ángulos y diferentes 

combinaciones de 𝑙 𝑅0⁄ .  Los resultados cuando se consideran los gradientes de deformación 

muestran que para todos los casos analizados: (i) la iniciación de la grieta sucede antes, y (ii) la 

velocidad de crecimientos de grieta por fatiga se incrementa (ver Figura 14, Sección 5.3, apartado 

3.3). 

La velocidad de crecimiento de grietas en fatiga es determinada para un amplio rango de 

amplitudes de tensiones. Para todos los casos se observa un incremento de la misma con el parámetro 

de escala 𝑙 𝑅0⁄  y la carga externa aplicada. La influencia de las dislocaciones geométricamente 

necesarias parece incrementarse con la carga externa aplicada, sin embargo, las influencias no son 

demasiado significativas, en especial para el caso de la amplitud de tensiones más baja, dado que la 

presencia de flujo plástico en fatiga es menor que el caso monotónico. La velocidad de crecimiento 

de grietas por fatiga se incrementa al disminuir el ángulo de la entalla, tanto para la plasticidad 

convencional como para la teoría de los gradientes de deformaciones (ver Figura 15, Sección 5.3, 

apartado 3.3). 

La propagación de grietas por fatiga es también investigada para la entalla en V con diferentes 

radios de entalla. Los resultados obtenidos para el crecimiento de fisura en función del número de 

ciclos revelan un incremento en la velocidad de crecimiento de grietas y una disminución en el número 

de ciclos de iniciación de fisura al aumentar el parámetro de escala 𝑙 𝑅0⁄ . Se observa también que 

cuanto más pequeño es el radio de entalla, la velocidad de crecimiento de grietas es ligeramente más 

elevada (ver Figura 16, Sección 5.3, apartado 3.3). 

En cuanto al efecto de la amplitud de tensiones sobre la velocidad de crecimiento de grietas por 

fatiga, el efecto de la misma sobre las entalla es el mismo que en el caso anterior, con poca sensibilidad 

de los resultados al radio de la entalla. Parece ser que el efecto de los gradientes de deformaciones es 

más sensible a la carga externa que a la geometría de la probeta, incrementándose las diferencias con 
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la plasticidad convencional al aumentar la magnitud de la amplitud de tensiones ∆𝜎 (ver Figura 17, 

Sección 5.3, apartado 3.3).    

La mismas tendencias cualitativas son observadas para la probeta en U, donde el número de ciclos 

necesarios para iniciar el agrietamiento se reduce al aumentar el parámetro de escala 𝑙 𝑅0⁄  y al 

disminuir el radio de la entalla, y donde los efectos de los gradientes de deformaciones se traducen 

en un aumento de la velocidad de crecimiento de grietas (ver Figura 18, Sección 5.3, apartado 3.3). 

Como en el caso de las probetas con entalla en V, la velocidad de crecimiento de grietas por fatiga 

muestra poca sensibilidad al efecto de las dislocaciones geométricamente necesarias, en particular 

para amplitudes de tensiones bajas (ver Figura 19, Sección 5.3, apartado 3.3). 
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4. Conclusiones 

4.1. Logros 

Dado que el fallo por fatiga debida a esfuerzos mecánicos repetitivos en un ambiente de hidrógeno 

es un problema que se repite con frecuencia en muchos componentes industriales y aplicaciones 

ingenieriles, y que la mayoría de los modelos de zona cohesiva predicen la fragilización inducida por 

el ambiente bajo cargas monotónicas, con escasas aportaciones en el caso de cargas cíclicas 

(Publicación A, [160] y [15]), se ha desarrollado un marco numérico para examinar la fractura y el 

daño por hidrógeno a partir de formulaciones cohesivas sensibles a la concentración de hidrógeno, 

aplicable tanto para cargas cíclicas como monotónicas, en el marco de la plasticidad convencional 

mediante la teoría de las deformaciones finitas. El marco numérico es también utilizado para examinar 

la influencia del efecto plástico de escala en probetas entalladas en ausencia de hidrógeno mediante 

una formulación SGP basada en mecanismos. Se ha modelizado la difusión del hidrógeno hacia la 

zona del proceso de fractura incorporando la influencia de los gradientes de deformación plástica con 

un enfoque fenomenológico. Los modelos numéricos desarrollados se han implementado, validado 

y empleado para analizar varios casos de interés desde el punto de vista de la integridad estructural.  

El marco numérico ha sido evaluado mediante la modelización de probetas agrietadas y entalladas 

sometidas a cargas monotónicas y de fatiga de notable relevancia en la práctica ingenieril.  Así mismo, 

se ha investigado el transporte del hidrógeno hacia la vecindad de la grieta tanto para la teoría de 

plasticidad clásica como para las teorías de plasticidad no local, destacando los siguientes logros: 

 El modelo de zona cohesiva hidrogeno- y cíclico-dependiente,  desarrollado en el marco 

de la teoría de plasticidad J2 en deformaciones finitas, es capaz de predecir el relevante 

incremento en la velocidad de crecimiento de grietas en fatiga en presencia de hidrógeno 

cuando la frecuencia de aplicación de la carga disminuye en concordancia con los 

resultados experimentales. 

 Se ha llevado a cabo un completo estudio de la capacidad del modelo de zona cohesiva 

para capturar la velocidad de crecimiento de grietas por fatiga en presencia de hidrógeno 
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en función de la agresividad del ambiente, las propiedades del material, la constricción y 

la carga aplicada, identificando la necesidad de incorporar los gradientes de deformación 

plástica en la modelización para ganar fidelidad en los resultados. 

 Se ha modelizado, por primera vez, la difusión del hidrógeno hacia la zona del proceso 

de fractura considerando la influencia de los gradientes de deformación plástica.  Los 

campos tensionales y la concentración de hidrógeno en el frente de la grieta se han 

caracterizado en el marco de la teoría de las deformaciones finitas, investigando en 

profundidad las relevantes implicaciones de las dislocaciones geométricamente necesarias 

en los mecanismos de fragilización por hidrógeno.  

 Se ha llevado a cabo, por primera vez, un estudio de la influencia de las dislocaciones 

geométricamente necesarias en la modelización del comportamiento a fractura y fatiga en 

defectos tipo entalla. En el primer caso, se ha determinando la carga crítica de rotura, así 

como la influencia de la tensión remota aplicada sobre la longitud de fisura bajo carga 

monotónica. En el segundo caso, se ha evaluado la influencia sobre la velocidad de 

crecimiento de grietas bajo cargas cíclicas en probetas entalladas con diferentes 

geometrías. 

4.2. Conclusiones 

El trabajo investigador ha sido orientado en primer lugar a estudiar la capacidad predictiva del 

modelo de zona cohesiva en el marco de la teoría de plasticidad J2 en deformaciones finitas para 

modelizar la fatiga asistida por el ambiente. Posteriormente se ha investigado la influencia del efecto 

de escala en el agrietamiento asistido por hidrógeno por medio de una formulación fenomenológica 

de la teoría de los gradientes de deformación plástica en el marco de las deformaciones finitas y la 

implementación numérica de ley de Fick (incorporando el efecto de la tensión hidrostática).   

Finalmente, se ha investigado la influencia de los gradientes de deformación plástica en el fallo de 

componentes con entallas mediante la teoría convencional basada en mecanismos y una formulación 

de zona cohesiva adecuada para carga monotónica y cíclica. Particularmente,  
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 Los análisis numéricos de propagación de grietas por fatiga revelan un importante incremento 

en la velocidad de crecimiento de grietas con el aumento del contenido de hidrógeno en el 

ambiente como consecuencia de la disminución de la energía de fractura, así como con la 

disminución de la frecuencia de aplicación de la carga, capturando cualitativamente la 

degradación y fallo de una amplia gama de aleaciones metálicas en ambientes agresivos debida 

a cargas cíclicas. 

 La baja susceptibilidad de la velocidad de crecimiento de grieta a la frecuencia de aplicación 

de la carga en ensayos lentos conlleva la necesidad de incorporar fuentes adicionales de 

tensiones. Dado que, la modificación del límite elástico, el coeficiente de endurecimiento y las 

condiciones de constricción no es suficiente, se sugiere la necesidad de incorporar otros 

efectos, como el endurecimiento a nivel local debido a los gradientes de deformación plástica. 

 El análisis numérico basado en la teoría de los gradientes de deformación plástica indica que 

las dislocaciones geométricamente necesarias promueven un endurecimiento del material a 

nivel local y conducen a que los campos tensionales se eleven significativamente con respecto 

a las predicciones de la plasticidad convencional en una distancia de varios micrómetros más 

allá de la punta de la fisura.  

 La contribución de los gradientes de deformación plástica al endurecimiento del material 

disminuye el enromamiento de la punta de grieta, al no existir la reducción de tensión a nivel 

local inherente a las predicciones de la plasticidad convencional, observándose optima 

concordancia entre los resultados numéricos y experimentales. 

 Las predicciones numéricas muestran niveles muy elevados de concentración de hidrógeno 

en la red en la vecindad de la grieta en concordancia con los experimentos. La concentración 

de hidrógeno en la red aumenta con la carga externa aplicada y crece monotónicamente hacia 

la punta de grieta, suprimiéndose así el máximo de concentración intrínseco a las predicciones 

de la plasticidad convencional.  
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 La incorporación de las teorías de los gradientes de deformación plástica en la evaluación de 

la integridad estructural de componentes entallados muestra que las dislocaciones 

geométricamente necesarias son responsables de una sustancial reducción en la ductilidad y 

la máxima capacidad de carga bajo condiciones de carga monotónica.  

 El tamaño del defecto tipo entalla caracteriza la influencia de las dislocaciones 

geométricamente necesarias, con una pequeña región dominio con tensiones mucho más 

elevadas que las predichas por los modelos basados en la plasticidad convencional en el caso 

de probetas con entalla en V aguda y en V roma, y una mayor región dominio con tensiones 

menos elevadas en el caso de probetas con entallas en U. 

 En el caso de propagación de grietas en probetas entalladas bajo cargas de fatiga, existe un 

perceptible incremento en la velocidad de propagación de grietas y una prematura iniciación 

de las mismas. 

Los resultados de la presente tesis doctoral ponen de manifiesto la necesidad ineludible de abarcar 

las teorías de los gradientes de deformación plástica en la modelización de la fragilización por 

hidrógeno, y la idoneidad de los modelos de zona cohesiva para la predicción de la fatiga asistida por 

el ambiente. Los resultados son sin duda alentadores, teniendo en cuenta que el marco numérico 

propuesto podría servir de base para el desarrollo de una nueva generación de modelos numéricos 

predictivos, donde predecir con fiabilidad el fenómeno de la fragilización por hidrógeno es de vital 

importancia  en los componentes industriales, y en particular en el sector energético, contribuyendo 

así a la superación de las limitaciones actuales para el empleo de los aceros de alta resistencia en las 

infraestructuras para el transporte y el almacenaje del hidrógeno de forma segura y económica. 

4.3.  Trabajo futuro 

Los resultados ponen de manifiesto la necesidad de adoptar las teorías de los gradientes de 

deformación plástica en la modelización del agrietamiento asistido por hidrógeno, con especial 

transcendencia en la modelización de la fatiga asistida por hidrógeno, con el objetivo de obtener 
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predicciones numéricas que reproduzcan con fidelidad los resultados experimentales. En 

consecuencia, el trabajo futuro se perfila enfocado principalmente al desarrollo de un marco numérico 

generalizado que incorpore (i) un modelo cohesivo sensible a la concentración de hidrógeno y al daño 

cíclico, (ii) una descripción del comportamiento mecánico caracterizada por teorías de gradientes de 

deformación plástica y (iii) una caracterización del hidrógeno atrapado en las dislocaciones asociadas 

a la deformación plástica y a los gradientes de dichas deformaciones. Este marco numérico debe ser 

empleado tanto para predecir el inicio y la propagación del daño en componentes agrietados y 

entallados. Poniendo especial énfasis en los siguientes aspectos: 

 Profundizar en el papel del hidrógeno atrapado en las trampas reversibles y su correlación 

con las dislocaciones geométricamente necesarias, dada la elevada densidad de 

dislocaciones en la vecindad de la grieta debida a los gradientes de deformación plástica 

es particularmente interesante, así como la modelización de otro tipo de trampas 

microestructurales.  

 Aunque la fractura asistida por hidrógeno a nivel macroscópico parece ser frágil, merece 

especial interés investigar los efectos microestructurales en la modelización numérica con 

el objetivo de considerar los mecanismos de daño característicos de la fractura dúctil. Por 

lo tanto desarrollar un modelo numérico con una formulación cohesiva considerando a 

nivel microscópico el crecimiento y la coalescencia de microhuecos en el marco del 

mecanismo de plastificación local producida por el hidrógeno en el avance del frente de 

grieta, que considere el efecto de escala en el crecimiento de microhuecos podría ser un 

tema particularmente atractivo para futuros trabajos. La modelización conjunta de los 

mecanismos de la fractura dúctil y de la fractura frágil es de especial interés en la influencia  

de la  concentración de hidrógeno en la transición dúctil-frágil.  

 Investigar sobre los procesos de adsorción del hidrógeno analizando la idoneidad del 

modelo teórico utilizado dentro del marco numérico desarrollado y su correlación con 

los resultados experimentales, parece particularmente interesante. 
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4.  Conclusions 

4.1. Achievements 

Despite the fact that structural integrity problems in corrosive environments often arise due to 

cyclic loading, modelling efforts have been mainly restricted to monotonic loading conditions, with 

few contributions in the case of cyclic loading (Paper A, [160] y [15]), a numerical framework to assess 

fracture and hydrogen embrittlement by means of a hydrogen-sensitive cohesive formulation under 

both monotonic and cyclic loading conditions has been developed in finite strain J2 plasticity. This 

numerical scheme is also enhanced to evaluate non-local plasticity effects on notched specimens by 

means of a mechanism-based strain gradient plasticity theory in the absence of hydrogen. In addition, 

hydrogen diffusion towards the fracture process zone has been widely examined by means of a 

phenomenological strain gradient plasticity formulation. The numerical models have been 

successfully implemented, validated and used to address several cases of particular interest from the 

structural integrity perspective.  

The numerical framework has been proven by the modelling of cracked and notched specimens 

under both monotonic and cyclic loading, of particular interest to engineering practice. Furthermore, 

hydrogen diffusion to the crack tip has been thoroughly investigated both for conventional plasticity 

and non-local plasticity theories. The following achievements must be highlighted: 

 A novel hydrogen- and cycle-dependent cohesive zone model has been presented, 

suitable for large deformations. The model is able to predict a relevant increase in crack 

growth rates with hydrogen content in the surrounding environment and decreasing load 

frequency, in agreement with experimental observations. 

 The capacity of the model to capture the sensitivity of fatigue crack growth rates in a 

hydrogenous environment is investigated taking into account material properties,  

constraint conditions and applied loads, revealing the need to incorporate additional 

sources of stress elevation, such as gradient-enhanced dislocation hardening, to attain 

agreement with the experiments.
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 Hydrogen diffusion towards fracture process zone accounting for the influence of plastic 

strain gradients has been for the first time investigated. Stress and hydrogen 

concentration distributions ahead the crack tip have been characterized within the finite 

deformation theory. The influence of the geometrically necessary dislocations in 

hydrogen embrittlement mechanisms has been thoroughly investigated. 

 The impact of geometrically necessary dislocations in notch-induced failure is for the first 

time investigated by strain gradient plasticity computations of stationary notch tip fields, 

critical load and cohesive crack propagation under monotonic loading, and fatigue crack 

growth. 

4.2. Concluding remarks 

In this work we predict environmentally assisted fatigue by means of a cohesive zone model and 

a finite strain J2 plasticity characterization of the bulk response. Plastic size effects in hydrogen 

transport are subsequently investigated by means of a phenomenological strain gradient plasticity 

theory and a numerical implementation of Fick’s law (incorporating the effect of the hydrostatic 

stress). Lastly, the influence of plastic strain gradients in notched assisted failure has been investigated. 

Numerous notch configurations and geometries are investigated by means of a mechanism-based 

model and a cohesive zone formulation suitable for monotonic and cyclic loading. Particularly, 

 The model qualitatively captures the deleterious effect of hydrogen on crack growth 

resistance under cyclic loading conditions. In agreement with experimental observations, 

crack propagation rates increase with the hydrogen content and decreasing loading 

frequencies. 

 The crack growth sensitivity to changes in the loading frequency seems to be considerably 

smaller than that reported in the experiments. Changing material hardening, constraint 

conditions and yield strength is not sufficient, suggesting the need to incorporate other 

effects, such as strain gradient hardening.  
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 Numerical analysis by means of strain gradient plasticity shows that geometrically 

necessary dislocations arise in the vicinity of the crack, promoting local strain hardening 

and leading to much higher stress levels than those predicted by conventional plasticity 

within several micrometres within the crack tip. 

 Crack tip blunting is severely reduced due to the contributions of strain gradients to the 

work hardening of the material, avoiding the local stress reduction inherent to 

conventional plasticity predictions. Strain gradient plasticity predictions seem to provide 

a better fit with the experiments. 

 Gradient enriched predictions show very high levels of lattice hydrogen concentration 

ahead of the crack tip in agreement with experimental observations. The concentration 

of lattice hydrogen increases monotonically towards the crack tip and with the remote 

load, avoiding the local hydrogen concentration peak observed if geometrically necessary 

dislocations are neglected. 

 The influence of plastic strain gradients on notched assisted failure reveals that 

geometrically necessary dislocations entail a significant reduction on the ductility and the 

maximum carrying capacity under monotonic crack propagation. 

 Smaller notches show a significant gradient-enhanced stress elevation over a gradient-

dominated zone in the microscale; as opposed to larger notches, which lead to a larger 

gradient dominated region with a lesser stress elevation. 

 Fatigue crack propagation at notches shows that plastic strain gradients effects lead to a 

noticeable enhancement of crack growth rates and a premature initiation of cracking. 

The results of the present doctoral thesis reveal the need to embrace strain gradient plasticity 

theories in modelling of hydrogen embrittlement, and the suitability of a predictive cohesive modeling 

framework for corrosion fatigue. Important insight is gained and the numerical framework proposed 

could serve as basis for the development of the new generation of models for hydrogen 
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embrittlement. Reliable modelling of hydrogen assisted cracking is of utmost importance in industrial 

applications and in the energy sector, enabling the use of high strength steels to develop reliable 

transport and storage infrastructure for future energy systems. 

4.3. Future work 

Results reveal the need to consider the role of geometrically necessary dislocations to sufficiently 

enhance hydrogen uptake to the fracture process zone. Consequently, future work should be oriented 

to the development of a coupled mechanical-diffusion framework incorporating a strain gradient 

description of the mechanical response. This numerical framework should not only be used to model 

hydrogen assisted failure ahead of cracks, but also in notched components.  

In consistency with high dislocation density due to plastic strain gradients in the vicinity of the 

crack, the role played by reversibly trapped hydrogen at geometrically necessary dislocations is 

particularly interesting, as well as incorporing hydrogen interaction with multiple traps.  

Although hydrogen assisted cracking macroscopically appears to be brittle, microstructural 

damage deserves special attention. Particularly interesting for future research is the development of 

a cohesive finite element formulation for modelling ductile fracture capturing size effect in void 

growth by hydrogen enhanced localized plasticity. Numerical modelization for both ductil and brittle 

fracture  is particularly interesting in ductile-to-brittle transition hydrogen concentration.  

Understanding hydrogen adsorption processes through theoretical hydrogen adsorption models 

and their correlation with experiments is particularly appealing.
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a b s t r a c t

We present a compelling finite element framework to model hydrogen assisted fatigue by
means of a hydrogen- and cycle-dependent cohesive zone formulation. The model builds
upon: (i) appropriate environmental boundary conditions, (ii) a coupled mechanical and
hydrogen diffusion response, driven by chemical potential gradients, (iii) a mechanical
behavior characterized by finite deformation J2 plasticity, (iv) a phenomenological trap-
ping model, (v) an irreversible cohesive zone formulation for fatigue, grounded on contin-
uum damage mechanics, and (vi) a traction-separation law dependent on hydrogen
coverage calculated from first principles. The computations show that the present scheme
appropriately captures the main experimental trends; namely, the sensitivity of fatigue
crack growth rates to the loading frequency and the environment. The role of yield
strength, work hardening, and constraint conditions in enhancing crack growth rates as
a function of the frequency is thoroughly investigated. The results reveal the need to incor-
porate additional sources of stress elevation, such as gradient-enhanced dislocation hard-
ening, to attain a quantitative agreement with the experiments.

� 2017 Elsevier Ltd. All rights reserved.
1. Introduction

Metallic materials play a predominant role in structures and industrial components because of their strength, stiffness,
toughness and tolerance of high temperatures. However, hydrogen has been known for over a hundred years to severely
degrade the fracture resistance of advanced alloys, with cracking being observed in modern steels at one-tenth of the
expected fracture toughness. With current engineering approaches being mainly empirical and highly conservative, there
is a strong need to understand the mechanisms of such hydrogen-induced degradation and to develop mechanistic-based
models able to reproduce the microstructure-dependent mechanical response at scales relevant to engineering practice.

Models based on the hydrogen enhanced decohesion (HEDE) mechanism have proven to capture the main experimental
trends depicted by high-strength steels in aqueous solutions and hydrogen-containing gaseous environments [1]. The use of
cohesive zone formulations is particularly appealing in this regard, as they constitute a suitable tool to characterize the sen-
sitivity of the fracture energy to hydrogen coverage. The cohesive traction separation law can be derived from first principles
quantum mechanics [2] or calibrated with experiments [3,4]. The statistical distribution of relevant microstructural features
has also fostered the use of weakest-link approaches [5,6]. Very recently, Martínez-Pañeda et al. [7] integrated strain gradi-
ent plasticity simulations and electrochemical assessment of hydrogen solubility in Gerberich [8] model. The investigation
of a Ni-Cu superalloy and a modern ultra-high-strength steel revealed an encouraging quantitative agreement with
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Nomenclature

a compression penalty factor
VH partial molar volume of hydrogen
b number of lattice sites per solvent atom
Dg0b Gibbs free energy difference
Dn normal cohesive separation
dn characteristic normal cohesive length
dR accumulated cohesive length
C; m Paris law coefficients
D;De standard and effective diffusion coefficients
N strain hardening exponent
R universal gas constant
T absolute temperature
lL lattice chemical potential
/n normal cohesive energy
q density
rf cohesive endurance limit
rH hydrostatic stress
rY initial yield stress
rmax; rmax;0 current and original cohesive strength
hH hydrogen coverage
hL; hT occupancy of lattice and trapping sites
ep equivalent plastic strain
D; ~D local field and nodal separation vectors
L elastoplastic constitutive matrix
r Cauchy stress tensor
e Cauchy strain tensor
Bc global cohesive displacement-separation matrix
B standard strain-displacement matrix
f c cohesive internal force vector
J hydrogen flux vector
Kc cohesive tangent stiffness matrix
L local displacement-separation matrix
N shape functions matrix
R rotational matrix
t external traction vector
T ; ~T standard and effective cohesive traction vectors
U global nodal displacement vector
u; ~u field and local nodal displacement vectors
a crack length
b; b0 current and initial crack opening displacement
C total hydrogen concentration
CL;CT hydrogen concentration in lattice and trapping sites
cq specific heat capacity
D;Dc;Dm damage variable: total, cyclic and monotonic
E Young’s modulus
f load frequency
K;K0 remote and reference stress intensity factor
KT trap equilibrium constant
N number of cycles
NA Avogadro’s number
NL;NT number of lattice and trapping sites per unit volume
q heat flux per unit area
R load ratio
R0 reference plastic length
T elastic T-stress
Tn normal cohesive traction
U internal energy per unit mass
VM molar volume of the host lattice
WB trap binding energy
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experimental data for the threshold stress intensity factor and the stage II crack growth rate. However, and despite the fact
that most industrial components experience periodic loading, modeling efforts have been mainly restricted to monotonic
conditions. Recently, Moriconi et al. [9] conducted experiments and simulations to investigate the role of hydrogen on a
15-5PH martensitic steel intended for gaseous hydrogen storage. Model predictions provided a very good agreement with
experimental data for low hydrogen pressures but failed to capture the deleterious effect of hydrogen on the fatigue crack
propagation under high pressures. Understanding the role of hydrogen in accelerating crack growth rates under cyclic load-
ing could be crucial to enable the use of high-strength steels in the energy sector and to develop reliable transport and stor-
age infrastructure for future energy systems.

In this work, we present a general numerical framework for hydrogen-assisted fatigue. The main ingredients of the model
are: (i) realistic Dirichlet type conditions to account for stress-assisted diffusion at the boundaries, (ii) an extended hydrogen
transport equation governed by hydrostatic stresses and plastic straining through trapping, (iii) higher order elements incor-
porating a coupled mechanical-diffusion response, (iv) continuum large strains elastoplasticity, (v) a hydrogen coverage
dependent cohesive strength, and (vi) a Lemaitre-type damage response for an irreversible traction-separation law. The
influence of diffusible hydrogen in fatigue crack growth is systematically investigated, the main experimental trends cap-
tured and valuable insight achieved.

2. Numerical framework

Hydrogen transport towards the fracture process zone and subsequent cracking under cyclic loading conditions are inves-
tigated by means of a coupled mechanical-diffusion-cohesive finite element framework. Section 2.1 describes the
mechanical-diffusion coupling that builds upon the analogy with heat transfer, Section 2.2 provides details of the cyclic
and hydrogen dependent cohesive zone formulation employed and finally Section 2.3 outlines the general assemblage
and implementation.

2.1. Coupled mechanical-diffusion through the analogy with heat transfer

The hydrogen transport model follows the pioneering work by Sofronis and McMeeking [10]. Hence, hydrogen transport
is governed by hydrostatic stress and plastic straining through trapping. Hydrogen moves through normal interstitial lattice
site diffusion and the diffusible concentration of hydrogen C is defined as the sum of the hydrogen concentrations at rever-
sible traps CT and lattice sites CL. The latter is given by,
CL ¼ NLhL ð1Þ

where NL is the number of sites per unit volume and hL the occupancy of lattice sites. The former can be expressed as a func-
tion of VM , the molar volume of the host lattice, as:
NL ¼ bNA

VM
ð2Þ
with NA being Avogadro’s number and b the number of interstitial lattice sites per solvent atom. On the other hand, the
hydrogen concentration trapped at microstructural defects is given by,
CT ¼ NThT ð3Þ

where NT denotes the number of traps per unit volume and hT the occupancy of the trap sites. Here, focus will be placed on
reversible trapping sites at microstructural defects generated by plastic straining – dislocations; a key ingredient in the
mechanics of hydrogen diffusion [11,12]. A phenomenological relation between the trap density and the equivalent plastic
strain is established based on the permeation tests by Kumnick and Johnson [14],
logNT ¼ 23:26� 2:33 exp �5:5ep
� � ð4Þ
Oriani’s equilibrium theory [13] is adopted, resulting in a Fermi–Dirac relation between the occupancy of trap and lattice
sites,
hT
1� hT

¼ hL
1� hL

KT ð5Þ
with KT being the trap equilibrium constant,
KT ¼ exp
�WB

RT
� �

ð6Þ
Here, WB is the trap binding energy, R the gas constant and T the absolute temperature. Under the common assumption
of low occupancy conditions (hL � 1), the equilibrium relationship between CT and CL becomes,
CT ¼ NTKTCL

KTCL þ NL
ð7Þ
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In a volume, V, bounded by a surface, S, with outward normal, n, mass conservation requirements relate the rate of change
of C with the hydrogen flux through S,
d
dt

Z
V
CdV þ

Z
S
J � ndS ¼ 0 ð8Þ
Fick’s law relates the hydrogen flux with the gradient of the chemical potential rlL,
J ¼ �DCL

RT rlL ð9Þ
with D being the diffusion coefficient. The chemical potential of hydrogen in lattice sites is given by,
lL ¼ l0
L þRT ln

hL
1� hL

� VHrH ð10Þ
Here, l0
L denotes the chemical potential in the standard state and the last term corresponds to the so-called stress-

dependent part of the chemical potential lr, with VH being the partial molar volume of hydrogen in solid solution. Assuming
a constant interstitial sites concentration and substituting (10) into (9), one reaches
J ¼ �DrCL þ D
RT CLVHrrH ð11Þ
Replacing J in the mass balance Eq. (8), using the divergence theorem and considering the arbitrariness of V renders,
dCL

dt
þ dCT

dt
¼ Dr2CL �r � DCLVH

RT rrH

 !
ð12Þ
It is possible to phrase the left-hand side of (12) in terms of CL by making use of Oriani’s theory of equilibrium,
D
De

dCL

dt
¼ Dr2CL �r � DCLVH

RT rrH

 !
ð13Þ
where an effective diffusion constant has been defined,
De ¼ D CL

CL þ CTð1� hTÞ ð14Þ
Regarding the boundary conditions, a constant hydrogen concentration Cb is prescribed at the crack faces in the vast
majority of hydrogen embrittlement studies. However, as noted by Turnbull [17], such scheme may oversimplify the
electrochemistry-diffusion interface and the use of generalized boundary conditions is particularly recommended for mate-
rials with high hydrogen diffusivity. Here, we follow Martínez-Pañeda et al. [18] and adopt Dirichlet-type boundary condi-
tions where the lattice hydrogen concentration at the crack faces depends on the hydrostatic stress. Hence, the lattice
hydrogen concentration at the crack faces equals,
CL ¼ Cb exp
VHrH

RT

 !
ð15Þ
which is equivalent to prescribing a constant chemical potential. To this end, a user subroutine DISP is employed in ABAQUS
to relate the magnitude of CL to a nodal averaged value of the hydrostatic stress. Also, the domain where the boundary con-
ditions are enforced changes with crack advance. Consequently, a multi-point constraint (MPC) subroutine is defined to
update the boundary region throughout the analysis – see Section 2.3.

Finite deformation J2 plasticity theory is used to compute the two mechanical ingredients of the present hydrogen trans-
port scheme, ep and rH . We develop a fully coupled mass transport – continuum elastoplastic finite element framework that
is solved in a monolithic way. Higher order elements are used, with nodal displacements and lattice hydrogen concentration
being the primary variables. The numerical implementation is carried out in the well-known finite element package ABA-
QUS. To this end, a UMATHT subroutine is developed to exploit the analogy with heat transfer [15,16]. Thus, the energy bal-
ance for a stationary solid in the absence of heat sources is given by,
Z
V
q _UdV �

Z
S
qdS ¼ 0 ð16Þ
where q is the density, q the heat flux per unit area of the solid and _U the material time rate of the internal energy, the latter
being related to the temperature change through the specific heat capacity: _U ¼ cq _T . The similitude with (8) is clear and an
appropriate analogy can be easily established (see Table 1), enabling the use of the coupled temperature-displacement capa-
bilities already available in ABAQUS.



Table 1
Analogy between heat transfer and mass diffusion.

Heat transfer Mass diffusion

qcp @T
@t þrq ¼ 0 @Ci

@t þrJ ¼ 0
_U ¼ cp _T @C

@t ¼ @ðCLþCT Þ
@t

T CL

cp D=De

q 1
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2.2. Cohesive zone model

A cohesive zone formulation will be employed to model crack initiation and subsequent growth. Based on the pioneering
works by Dugdale [19] and Barenblatt [20], cohesive zone models introduce the notion of a cohesive force ahead of the crack
that prevents propagation. The micromechanisms of material degradation and failure are thus embedded into the constitu-
tive law that relates the cohesive traction with the local separation. Damage is restricted to evolve along the predefined
cohesive interface, and consequently, the numerical implementation is generally conducted by inserting cohesive finite ele-
ments in potential crack propagation paths. Hence, in the absence of body forces, the weak form of the equilibrium equations
for a body of volume V and external surface S renders,
Z

V
r : dedV þ

Z
Sc

T � dDdS ¼
Z
S
t � dudS ð17Þ
Here, T are the cohesive tractions and Sc is the surface across which these tractions operate. The standard part of the
mechanical equilibrium statement is characterized by the Cauchy stress tensor r, the work-conjugate strain tensor e, the
external tractions t and the displacement vector u; the latter being obtained by interpolating the global nodal displacement
u ¼ NU. The local nodal separation ~D is related to the local nodal displacement ~u by
~D ¼ L~u ð18Þ

where L is a local displacement-separation relation matrix. The separation along a cohesive surface element is interpolated
from the nodal separation by means of standard shape functions,
D ¼ N~D ð19Þ

and the global nodal displacement is related to the local nodal displacement by means of a rotational matrix:
~u ¼ RU ð20Þ

The relationship between the local separation and the global nodal displacement can be then obtained by combining the

previous equations,
D ¼ BcU ð21Þ

where Bc is a global displacement-separation relation matrix: Bc ¼ NRL. Thus, accounting for the classic finite element dis-
cretization in (17) and requiring the variational statement to hold for any admissible field, it renders
Z

V
BTLedV þ

Z
Sc

BT
cT dS ¼

Z
S
NTtdS ð22Þ
where L is the elastoplastic constitutive matrix and B the standard strain–displacement matrix. Considering the dependence
of e and T on U,
U
Z
V
BTLBdV þ

Z
Sc

BT
c
@T
@D

Bc dS
� �

¼
Z
S
NTtdS ð23Þ
and the components of the classic finite element global system of equations can be readily identified. The stiffness matrix of
the cohesive elements is therefore given by,
Kc ¼
Z
Sc

BT
c
@T
@D

Bc dS ð24Þ
which corresponds to the gradient of the internal cohesive force vector,
fc ¼
Z
S0

BT
cT dS ð25Þ
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The pivotal ingredient of cohesive zone models is the traction-separation law that governs material degradation and sep-
aration. The exponentially decaying cohesive law proposed by Xu and Needleman [21] is here adopted. Focus will be placed
on pure mode I problems and consequently, the constitutive equations related to the tangential separation will be omitted
for the sake of brevity. As depicted in Fig. 1, for a given shape of the traction-separation curve, the cohesive response can be
fully characterized by two parameters, the cohesive energy /n and the critical cohesive strength rmax;0.

The cohesive response is therefore characterized by the relation between the normal tractions (Tn) and the corresponding
displacement jump (Dn) as,
Tn ¼ /n

dn

Dn

dn

� �
exp �Dn

dn

� �
ð26Þ
with the normal work of separation /n being given by,
/n ¼ expð1Þrmax;0dn ð27Þ
where dN is the characteristic cohesive length under normal separation. The effect of hydrogen in lowering the cohesive
strength, and subsequently the fracture toughness, is captured here by employing the impurity-dependent cohesive law pro-
posed by Serebrinsky et al. [2]. Hence, a first-principles-based relation between the current cohesive strength rmax and the
original cohesive strength in the absence of hydrogen rmax;0 is defined,
rmaxðhHÞ
rmax;0

¼ 1� 1:0467hH þ 0:1687h2H ð28Þ
where hH is the hydrogen coverage, which is defined as a function of hydrogen concentration and Gibbs free energy differ-
ence between the interface and the surrounding material, as expressed in the Langmuir-McLean isotherm:
hH ¼ C

C þ exp
�Dg0

b
RT

� � ð29Þ
A value of 30 kJ/mol is assigned to the trapping energy Dg0
b in [2] from the spectrum of experimental data available. Thus,

from first principles calculations of hydrogen atoms in bcc Fe, a quantum-mechanically informed traction-separation law
can be defined as a function of the hydrogen coverage [2] (see Fig. 2).

On the other hand, cyclic damage is incorporated by means of the irreversible cohesive zone model proposed by Roe
and Siegmund [22]. The model incorporates (i) loading–unloading conditions, (ii) accumulation of damage during sub-
critical cyclic loading, and (iii) crack surface contact. A damage mechanics approach is adopted to capture the cohesive
properties degradation as a function of the number of cycles. A damage variable D is defined so that it represents the
effective surface density of micro defects in the interface. Consequently, an effective cohesive zone traction can be for-
mulated: ~T ¼ T=ð1� DÞ. Subsequently, the current or effective cohesive strength rmax is related to the initial cohesive
strength rmax;0 as,
rmax ¼ rmax;0ð1� DÞ ð30Þ
Fig. 1. Traction-separation law characterizing the cohesive zone model in the absence of cyclic loading and hydrogen degradation.



Fig. 2. Effect of hydrogen coverage hH on the traction-separation law characterizing the cohesive response.
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A damage evolution law is defined so that it incorporates the relevant features of continuum damage approaches, namely:
(i) damage accumulation starts if a deformation measure is greater than a critical magnitude, (ii) the increment of damage is
related to the increment of deformation, and (iii) an endurance limit exists, bellow which cyclic loading can proceed infi-
nitely without failure. From these considerations, cyclic damage evolution is defined as,
_Dc ¼ j _Dnj
dR

Tn

rmax
� rf

rmax;0

� 	
H �Dn � Dn
� � ð31Þ
with �Dn ¼ R j _Dnjdt and H denoting the Heaviside function. Two new parameters have been introduced: rf , the cohesive
endurance limit and dR, the accumulated cohesive length – used to scale the normalized increment of the effective material
separation. The modeling framework must also incorporate damage due to monotonic loading; as a consequence, the dam-
age state is defined as the maximum of the cyclic and monotonic contributions,
D ¼
Z

max _Dc; _Dm

� �
dt ð32Þ
being the latter characterized as:
_Dm ¼ max Dnð Þjti �max Dnð Þjti�1

4dn
ð33Þ
and updated only when the largest stored value of Dn is greater than dN . Here, ti�1 denotes the previous time increment and ti
the current one. In addition to damage evolution, the cohesive response must be defined for the cases of unloading/reloading,
compression, and contact between the crack faces. Unloading is defined based on the analogy with an elastic–plastic mate-
rial undergoing damage. Thereby, unloading takes place with the stiffness of the cohesive zone at zero separation, such that
Tn ¼ Tmax þ expð1Þrmax

dn

� �
Dn � Dmaxð Þ ð34Þ
where Dmax is the maximum separation value that has been attained and Tmax its associated traction quantity. Compression
behavior applies when the unloading path reaches Dn ¼ 0 at Tn < 0. In such circumstances, the cohesive response is given by,
Tn ¼ /n

dn

Dn

dn

� �
exp �Dn

dn

� �
þ Tmax � rmax expð1ÞDmax

dn
þ armax;0 expð1ÞDn

dn
exp �Dn

dn

� �
ð35Þ
being a a penalty factor that is taken to be equal to 10, following [22]. Contact conditions are enforced if Dn is negative and
the cohesive element has failed completely (D ¼ 1). At this instance the cohesive law renders,
Tn ¼ armax;0 expð1Þ exp �Dn

dn

� �
Dn

dn
ð36Þ
where friction effects have been neglected. Fig. 3 shows a representative response obtained by applying a stress-controlled
cyclic loading Dr=rmax;0 ¼ 1 with a zero stress ratio. The accumulated separation increases with the number of loading
cycles, so that it becomes larger than dn and damage starts to play a role, lowering the stiffness and the cohesive strength.



Fig. 3. Cohesive response under stress-controlled cyclic loading conditions.
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This novel cyclic- and hydrogen concentration-dependent cohesive zone framework is implemented in ABAQUS by means
of a user element UEL subroutine. The code can be downloaded from www.empaneda.com/codes and is expected to be help-
ful to both academic researchers and industry practitioners.

In some computations, numerical convergence is facilitated by employing the viscous regularization technique proposed
by Gao and Bower [23]. Such scheme leads to accurate results if the viscosity coefficient, n, is sufficiently small [4]. A sen-
sitivity study has been conducted in the few cases where viscous regularization was needed; values of n on the order of 10�6

have proven to be appropriate for the boundary value problem under consideration. Other approaches to overcome snap-
back instabilities, less suitable for cyclic loading, include the use of explicit finite element solution schemes [24] or deter-
mining the equilibrium path for a specified crack tip opening by means of control algorithms [25–27].

2.3. Finite element implementation

The aforementioned mechanical-diffusion-cohesive numerical framework is implemented in the commercial finite ele-
ment package ABAQUS. Fortran modules are widely employed to transfer information between the different user subrou-
tines. Thus, as described in Fig. 4, a user material UMAT subroutine is developed to characterize the mechanical response
by means of a finite strain version of conventional von Mises plasticity. The nodal averaged value of the hydrostatic stress
at the crack faces is then provided to a DISP subroutine, so as to prescribe a more realistic rH-dependent lattice hydrogen
concentration. The hydrostatic stress gradient is computed by means of linear shape functions and, together with the equiv-
alent plastic strain, is afterward given as input to the UMATHT subroutine to capture the effects of chemical expansion and
trapping. The UMATHT subroutine provides the cohesive elements with the diffusible concentration of hydrogen in their
adjacent continuum element. The damage variable is then transferred from the user elements to the MPC subroutine to keep
track of the crack extension. Multi-point constraints have been defined between the nodes ahead of the crack and a set of
associated dummy nodes that are activated as the crack advances. Hydrogen diffusion is assumed to be instantaneous, such
that the lattice hydrogen concentration at the boundary is immediately prescribed when a new portion of crack surface is
available.
Fig. 4. Schematic overview of the relations between the different Abaqus subroutines.

http://www.empaneda.com/codes
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Higher order elements are used in all cases: 8-node quadrilateral elements with reduced integration are employed to
model the bulk response, and crack initiation and growth are captured by 6-node quadrilateral cohesive elements with
12 integration points. Results post-processing is carried out in MATLAB by making use of Abaqus2Matlab [28], a novel tool
that connects the two aforementioned well-known software suites.
3. Results

We investigate the pernicious effect of hydrogen in fatigue crack growth, of great relevance in both energy storage and
transport. The synergistic interaction of cyclic plastic deformation and local hydrogen uptake is particularly detrimental,
with catastrophic failure being observed in cases where hydrogen-assisted cracking is negligible under monotonic loading
[29].

The boundary layer model employed by Sofronis and McMeeking [10] is taken as a benchmark. Hence, hydrogen trans-
port and subsequent cracking are investigated in an iron-based material with a diffusion coefficient of D ¼ 0:0127 mm2/s,
Young’s modulus of E ¼ 207 GPa, Poisson’s ratio of m ¼ 0:3 and initial yield stress of rY ¼ 250 MPa. Work hardening is cap-
tured by means of the following isotropic power law,
r ¼ rY 1þ Eep
rY

� �N
ð37Þ
with the strain hardening exponent being equal to N ¼ 0:2. Isotropic hardening has been adopted to reproduce the condi-
tions of [10], but one should note that other plastic flow models can be easily incorporated; the use of non-linear kinematic
hardening laws is particularly convenient to appropriately capture the Bauschinger effect under low load ratios. As described
in Fig. 5, the crack region is contained within a circular zone and a remote Mode I load is applied by prescribing the displace-
ments of the nodes at the outer boundary,
u r; hð Þ ¼ KI
1þ m
E

ffiffiffiffiffiffiffi
r
2p

r
cos

h
2

� �
3� 4m� cos hð Þ ð38Þ

v r; hð Þ ¼ KI
1þ m
E

ffiffiffiffiffiffiffi
r
2p

r
sin

h
2

� �
3� 4m� cos hð Þ ð39Þ
where u and v are the horizontal and vertical components of the displacement boundary condition, r and h the radial and
angular coordinates of each boundary node in a polar coordinate system centered at the crack tip, and KI is the applied stress
intensity factor that quantifies the remote load in small scale yielding conditions. The lattice hydrogen concentration is pre-
scribed in the crack surface as a function of rH and the boundary concentration in the absence of hydrostatic stresses Cb.
Following [10], an initial bulk concentration equal to Cb is also defined in the entire specimen at the beginning of the anal-
ysis. Only the upper half of the circular domain is modeled due to symmetry and the outer radius is chosen to be significantly
larger than the initial crack tip blunting radius. As shown in Fig. 5, a very refined mesh is used, with the characteristic ele-
ment size in the vicinity of the crack, le, being significantly smaller than a reference plastic length,
R0 ¼ 1
3p 1� m2ð Þ

E/n

r2
Y

ð40Þ
(2000le < R0). A sensitivity study is conducted to ensure that the mesh resolves the cohesive zone size – approximately
14,000 quadrilateral 8-node plane strain elements are employed. The modeling framework is suitable for both low and high
cycle fatigue, with computations of 104 cycles (with at least 10 load increments per cycle) running overnight on a single core.

We first validate the coupled mechanical-diffusion implementation by computing crack tip fields under monotonic load-
ing conditions in the absence of crack propagation. Thus, the load is increased from zero at a rate of 21.82 MPa

ffiffiffiffiffiffiffiffiffi
mm

p
s�1 for

130 s and held fixed afterward, when the crack opening displacement is approximately 10 times the initial blunting radius
b ¼ 5b0 ¼ 10r0. Fig. 6(a) shows the estimated hydrostatic stress distribution along with the predictions by Sofronis and
McMeeking [10] (symbols); results are shown along the extended crack plane with the distance to the crack tip normalized
by the current crack tip opening b. A very good agreement is observed, verifying the finite strains J2 plasticity implementa-
tion. Fig. 6(b) shows the results obtained for the lattice and trapped hydrogen concentrations for a boundary concentration of
Cb ¼ 2:08 � 1012 H atoms/mm3 at 130 s and after reaching steady-state conditions. The quantitative response described by
the lattice hydrogen concentration when accounting for the dilatation of the lattice significantly differs to that obtained pre-
scribing a constant CL, as highlighted by Di Leo and Anand [30] in the context of their constant lattice chemical potential
implementation. The results achieved by means of the present rH-dependent Dirichlet scheme accurately follow the analyt-
ical steady-state solution for the distribution of the lattice hydrogen concentration ahead of the crack. On the other hand, CT

shows a high peak at the crack tip and negligible sensitivity to the diffusion time (the curves for 130 s and steady state fall on
top of each other); this is due to the governing role of plastic deformation as a result of the direct proportional relationship
between CT and NT .



Fig. 5. General and detailed representation of the finite element mesh employed for the boundary layer model. Mechanical and diffusion boundary
conditions are shown superimposed.

Fig. 6. Crack tip fields for a stationary crack in an iron-based material under monotonic loading conditions, (a) normalized hydrostatic stress distribution for
KI ¼ 2836:7 MPa

ffiffiffiffiffiffiffiffiffi
mm

p
and (b) lattice and trap sites hydrogen concentrations at steady state and after 130 s.
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Environmentally assisted fatigue is subsequently investigated by scaling in time the external load by a sinusoidal func-
tion. The cyclic boundary conditions prescribed are characterized by the load amplitude DK ¼ Kmax � Kmin and the load ratio
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R ¼ Kmin=Kmax. An initial prestressing is defined, such that the mean load equals the load amplitude, and both R and DK
remain constant through the analysis.

Following [22], the accumulated cohesive length in (31) is chosen to be dR ¼ 4dn and the endurance coefficient
rf =rmax;0 ¼ 0:25. The initial cohesive strength is assumed to be equal to rmax;0 ¼ 3:5rY based on the seminal work by Tver-
gaard and Hutchinson [31]. One should, however, note that such magnitude is intrinsically associated with the stress bounds
of conventional plasticity – more realistic values can be obtained if the role of the increased dislocation density associated
with large gradients in plastic strain near the crack tip is accounted for [27,32]. A reference stress intensity factor,
Fig. 7.
amplitu
K0 ¼
ffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffi
E/n

ð1� m2Þ

s
ð41Þ
is defined to present the results.
The capacity of the model to capture the sensitivity of fatigue crack growth rates to a hydrogenous environment is first

investigated by computing the crack extension Da as a function of the number of cycles for different values of CL at the
boundary. Fig. 7 shows the results obtained for a load ratio of R ¼ 0:1 and frequency of 1 Hz. The magnitude of the load ratio
Predicted influence of the environment on (a) crack extension versus number of cycles for DK=K0 ¼ 0:1 and (b) fatigue crack growth rate versus load
de. Results have been obtained for an iron-based material under a load ratio of R ¼ 0:1 and frequency of f ¼ 1 Hz
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is appropriate for applications in the context of hydrogen-fueled vehicles, where load ratios between R ¼ 0:1 and R ¼ 0:2
accurately characterize the mechanical stresses resulting from filling cycles. Results reveal a strong influence of the environ-
ment, with crack propagation rates increasing significantly with the hydrogen content; the model appropriately captures the
deleterious effect of hydrogen on crack growth resistance under cyclic loading conditions.

Lattice hydrogen concentrations at the boundary range from 1 wppm (4:68 � 1015 H atoms/mm3), which corresponds to a
3% NaCl aqueous solution [33], to 0.1 wppm. The important role of hydrogen in the fatigue crack growth behavior can be
clearly observed in the crack growth versus crack amplitude curves (Fig. 7(b)). By making use of the well-known Paris equa-
tion [34]:
da
dN

¼ CDKm ð42Þ
one can easily see that C significantly increases with the environmental hydrogen content, in agreement with the experimen-
tal trends. On the other hand, results render a Paris exponent that shows little sensitivity to the hydrogen concentration,
falling in all cases within the range of experimentally reported values for metals in inert environments (m � 4). The
cycle-dependent contribution of the environment manifests significantly, while the influence of Cb as DK increases is gov-
erned by a trade-off between larger levels of equivalent plastic strain (increasing CT and subsequently C) and shorter diffu-
sion times due to greater crack growth rates. Thus, for a given frequency, the effect of hydrogen on the slope of the da=dN
versus DK curve depends heavily on the diffusion and mechanical properties of the material under consideration. The sen-
sitivity of a steel to hydrogen embrittlement is therefore bounded between two limit cases: (a) slow tests, where the testing
time significantly exceeds the diffusion time for hydrogen within the specimen, and (b) fast tests, where the testing time is
much less than the diffusion time. In the former bound, hydrogen atoms accumulate in the fracture process zone and the
distribution of lattice hydrogen concentration is governed by Eq. (15). For sufficiently rapid tests the initial (pre-charged)
hydrogen concentration and the contributions from reversible microstructural traps dominate the response. As a conse-
quence, experiments reveal a relevant increase in da=dN with decreasing frequency until an upper bound is reached where
the load-cycle duration is sufficient to allow hydrogen to diffuse and fully saturate the crack tip fracture process zone [35].

We subsequently investigate the influence of the loading frequency. A normalized frequency is defined as,
�f ¼ fR2
0

D ð43Þ
so as to quantify the competing influence of test and diffusion times. Fig. 8(a) shows crack growth resistance curves obtained
for the iron-based material under consideration in the aforementioned asymptotic limits – slow tests (�f ! 0) and fast tests
(�f ! 1). In agreement with expectations, crack propagation is enhanced by larger testing times but results reveal very little
sensitivity to the loading frequency, as opposed to experimental observations. Fig. 8(b) provides the basis for the under-
standing of the small susceptibility of crack growth rates to the loading frequency; the CL elevation in the rH-dominated case
is less than 10% of the lattice hydrogen concentration in the fast test.

The difference between the two limiting cases is governed by the exponential dependence of the lattice hydrogen con-
centration to hydrostatic stresses ahead of the crack, given the independence of the trap density to the loading frequency
in Sofronis and McMeeking’s [10] framework. Since the maximum level of rH is load-independent in finite strain J2 plasticity
[36], we investigate the influence of yield strength, strain hardening and triaxiality conditions in providing a response closer
to the experimental observations.

The role of the yield strength is first investigated by considering a high-strength steel with rY ¼ 1200 MPa and otherwise
identical properties as the iron-based material assessed so far. As shown in Fig. 9(a), a considerably larger effect of the load-
ing frequency is observed, even without the need of considering the two limiting cases. The lattice hydrogen concentration
ahead of the crack tip is shown in Fig. 9(b); results reveal a much larger stress elevation when compared to the low-strength
case (Fig. 8(b)).

The increase in fatigue crack growth rates with decreasing frequency is quantified in Fig. 10. Again, the model qualita-
tively captures the main experimental trends; low loading frequencies enable hydrogen transport to the fracture process
zone, augmenting crack propagation rates. This da=dN-dependence with frequency reaches a plateau when approaching
the two limiting responses, a clear transition between the upper and lower bounds can be observed. However, crack growth
rates on the lower frequency bound are less than 1.5 times the values attained when da=dN levels out at high loading fre-
quencies; these quantitative estimations fall significantly short of reaching the experimentally reported differences. A 5–10
times crack growth rate elevation has been observed when decreasing frequency in a mid-strength martensitic SCM435 steel
[37], and similar data have been obtained for a 2.25Cr1Mo (SA542-3) pressure vessel steel [38] and an age-hardened 6061
aluminum alloy [39], among many other (see, e.g., the review by Murakami [35]).

The gap between the maximum and minimum da=dN levels can also be affected by the strain hardening of the material
under consideration. We, therefore, estimate the fatigue crack growth rates as a function of the loading frequency for three
different strain hardening exponents. As shown in Fig. 11, higher values of N lead to higher crack propagation rates. This
comes as no surprise as larger strain hardening exponents translate into higher stresses. However, the da=dN-elevation is
not very sensitive to the range of loading frequencies examined. The effect of the stress elevation due to larger N values
could be attenuated by the intrinsic reduction of the plastic strain contribution to NT . One should, however, note that, for



Fig. 8. Influence of the frequency in an iron-based material: (a) crack extension versus number of cycles, and (b) lattice hydrogen distribution ahead of the
crack at the maximum DK and for a crack extension of Da=R0 ¼ 0:8. Results have been obtained for DK=K0 ¼ 0:2, under a load ratio of R ¼ 0:1 and an
external hydrogen concentration of Cb ¼ 1 wppm.
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the present choice of cohesive parameters, cracking takes place without significant plastic deformation. A different choice
will probably increase the differences between the two limiting cases but highly unlikely to the level required to attain a
quantitative agreement with the experiments.

Crack tip constraint conditions are also expected to play a role in augmenting crack growth rates in sufficiently slow tests.
Here, we make use of the elastic T-stress [40] to prescribe different triaxiality conditions by means of what is usually referred
to as a modified boundary layer. Hence, the displacements at the remote boundary now read,
u r; hð Þ ¼ KI
1þ m
E

ffiffiffiffiffiffiffi
r
2p

r
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Fig. 9. Influence of the frequency in a high-strength steel: (a) crack extension versus number of cycles, and (b) lattice hydrogen distribution ahead of the
crack at the maximum DK and for a crack extension of Da=R0 ¼ 0:6. Results have been obtained for DK=K0 ¼ 0:2, under a load ratio of R ¼ 0:1 and an
external hydrogen concentration of Cb ¼ 1 wppm.
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Fig. 12 shows the sensitivity of da=dN to the loading frequency under different constraint conditions. We restrict our
attention to positive values of the T-stress, as lower triaxialities will not contribute to increasing crack growth rates in
the lower frequency bound. Results reveal a substantial increase of da=dN with increasing crack tip constraint. However,
the influence on the ratio between the crack propagation rates for slow and fast tests is almost negligible.

Results provide a mechanistic interpretation of the reduction in fatigue crack resistance with decreasing frequency
observed in the experiments. By properly incorporating the kinetics of hydrogen uptake into the fracture process zone,
model predictions can be employed to identify the critical frequency above which the time per load cycle is insufficient
for diffusible hydrogen to degrade the crack growth resistance. Accurate estimations are however hindered by the lack of
quantitative agreement with experimental data regarding the impact of loading frequency on da=dN. Tests conducted at
the low-frequency bound lead to crack growth rates that are 5–10 times larger than the values attained in experiments with
a duration much shorter than the diffusion time. Such differences cannot be attained in the framework of conventional J2
plasticity, where the peak rH (on the order of 5rY ) is insufficient to draw in sufficient levels of hydrogen to cause a 5-
fold increase in da=dN. Crack growth rates at low loading frequencies increase with yield strength, material hardening



Fig. 10. Fatigue crack growth rate versus normalized frequency in a high-strength steel. Results have been obtained for DK=K0 ¼ 0:2, under a load ratio of
R ¼ 0:1 and an external hydrogen concentration of Cb ¼ 1 wppm.

Fig. 11. Fatigue crack growth rate versus normalized frequency in high-strength steel for different strain hardening exponents. Results have been obtained
for DK=K0 ¼ 0:2, under a load ratio of R ¼ 0:1 and an external hydrogen concentration of Cb ¼ 1 wppm.
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and constraint conditions, but not even the most critical combination of these parameters appears to provide a quantitative
agreement with a phenomenon that is observed in a wide range of metallic alloys and testing configurations. Additional
sources of stress elevation are therefore needed to provide a reliable characterization of environmentally assisted fatigue
for different frequencies. One possibility lies on the large gradients of plastic strain present in the vicinity of the crack, which
exacerbate dislocation density and material strength. Geometrically necessary dislocations (GNDs) arise in large numbers to
accommodate lattice curvature due to non-uniform plastic deformation, and act as obstacles to the motion of conventional
statistically stored dislocations. Strain gradient plasticity theories have been developed to extend plasticity theory to the
small scales by incorporating this dislocation storage phenomenon that significantly contributes to material hardening
(see [41] and references therein). Gradient plasticity models have been consistently used to characterize behavior at the
small scales involved in crack tip deformation, predicting a much higher stress level than classic plasticity formulations
(see, e.g., [42,43]). This stress elevation due to dislocation hardening has proven to play a fundamental role in fatigue
[44,45] and hydrogen-assisted cracking [7,46].



Fig. 12. Fatigue crack growth rate versus normalized frequency in high-strength steel for different constraint conditions. Results have been obtained for
DK=K0 ¼ 0:2, under a load ratio of R ¼ 0:1 and an external hydrogen concentration of Cb ¼ 1 wppm.
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4. Conclusions

We propose a predictive cohesive modeling framework for corrosion fatigue. The model is grounded on the mechanism of
hydrogen embrittlement, which governs fatigue crack initiation and subsequent propagation in a wide range of metallic
alloys exposed to gasses and electrolytes. Mechanical loading and hydrogen transport are coupled through lattice dilatation
due to hydrostatic stresses and the generation of traps by plastic straining. An irreversible cohesive zone model is employed
to capture material degradation and failure due to cyclic loads. The impact of the hydrogen coverage in the cohesive traction
is established from first principles quantum mechanics. Finite element analysis of a propagating crack reveals a relevant
increase in crack growth rates with (i) hydrogen content in the surrounding environment and (ii) decreasing load frequency;
in agreement with experimental observations. A robust and appropriate numerical model for hydrogen-assisted fatigue
opens up many possibilities, enabling rapid predictions that could be key to risk quantification in industrial components.
Moreover, important insight can be gained into the mechanisms at play, identifying the relevant variables and their critical
magnitudes for a given material, environment and loading scenario.

The influence of the yield strength, work hardening and constraint conditions is extensively investigated aiming to quan-
titatively reproduce the relation between the loading frequency and the crack growth rates observed in the experiments.
Results reveal the need to incorporate additional sources of stress elevation to sufficiently enhance hydrogen uptake into
the fracture process zone. Future work will focus on extending the present scheme to encompass the role of geometrically
necessary dislocations through strain gradient plasticity formulations.
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In this work hydrogen diffusion towards the fracture process zone is examined accounting

for local hardening due to geometrically necessary dislocations (GNDs) by means of strain

gradient plasticity (SGP). Finite element computations are performed within the finite

deformation theory to characterize the gradient-enhanced stress elevation and subsequent

diffusion of hydrogen towards the crack tip. Results reveal that GNDs, absent in conven-

tional plasticity predictions, play a fundamental role on hydrogen transport ahead of a

crack. SGP estimations provide a good agreement with experimental measurements of

crack tip deformation and high levels of lattice hydrogen concentration are predicted

within microns to the crack tip. The important implications of the results in the under-

standing of hydrogen embrittlement mechanisms are thoroughly discussed.

© 2016 Hydrogen Energy Publications LLC. Published by Elsevier Ltd. All rights reserved.
Introduction

When exposed to hydrogen, high-strength alloys suffer from a

loss of ductility and toughness leading to premature failure

[1]. The atomistic mechanism for hydrogen embrittlement

remains controversial with two major candidates being

inferred from experiments: hydrogen enhanced decohesion

(HEDE) and hydrogen enhanced localized plasticity (HELP).

Models adopting the hypothesis that interstitial hydrogen

lowers the cohesive strength are able to capture the experi-

mental trends depicted by high-strength steels in aqueous

solutions and hydrogen-containing gaseous environments

(see [2]). Several attractive hydrogen-sensitive cohesive zone

formulations have been proposed within this HEDE
67; fax: þ34 985 18 24 33.
Martı́nez-Pa~neda).
14
ons LLC. Published by Els
framework (e.g., [3e6]); and accurate estimations of the

threshold stress intensity KTH and the stage II subcritical crack

growth rate have been obtained by means of Gerberich's [7]

dislocation-based model [8e10]. However, uncertain adjust-

able parameters are a shortcoming of the models and it is

necessary to better define conditions within 0.1e5 mm of the

crack tip, where dislocations, microstructure and chemistry

dominatematerial behavior [11]. An accurate characterization

of crack tip stresses appears fundamental as the hydrostatic

stress dominates both lattice hydrogen concentration and

interface decohesion.

The seminal paper by Sofronis and McMeeking [12] estab-

lished the basis of hydrogen diffusion to the fracture process

zone: lattice hydrogen concentration increases with distance

from the crack tip, reaching its maximum at the peak site of
evier Ltd. All rights reserved.
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the hydrostatic stress. The aforementioned hydrogen distri-

bution follows the trend depicted by crack tip stresses in finite

strain J2 plasticity and suggests that hydrogen trapped at

microstructural sites plays a major role. However, classical

continuum theories are unable to adequately characterize

behavior at the small scales involved in crack tip deformation.

Particularly, accounting for the influence of geometrically

necessary dislocations (GNDs) appears imperative, as the

plastic zone adjacent to the crack tip is physically small and

contains strong spatial gradients of deformation.

As a consequence of increasing interest in micro-

techonology, the role of GNDs, associated with non-uniform

plastic deformation, has been thoroughly investigated in a

wide range of metallic materials. Thus, micro-test experi-

ments such as bending [13], torsion [14] or nano-indentation

[15] have shown that metals display a strong size effect,

with smaller being stronger, when non-uniform plastic

deformation is confined within a small volume. In parallel, a

large theoretical (see, e.g., [16e19]) and numerical (see, e.g.,

[20e24]) literature has appeared seeking to model the experi-

mentally observed increase in yield strength and material

hardening with diminishing size. In order to do so, several

continuum strain gradient plasticity (SGP) theories have been

developed through the years to incorporate length scale pa-

rameters in the constitutive equations. Gradient theories have

been employed to provide a refined characterization of the

stress distribution ahead of a crack and several authors have

shown that GNDs close to the crack tip promote local strain

hardening, leading to a much higher stress level as compared

with classical plasticity predictions [25e27]. Moreover, Martı́-

nez-Pa~neda and co-workers [28,29] have extended these

studies to the finite deformation framework, revealing a sig-

nificant increase of the GND-dominated zone, as crack tip

blunting is severely reduced due to the contribution of strain

gradients to the work hardening of the material. Their results

show that SGP predictions deviate from conventional plas-

ticity in a physical length that spans tens of mm, highlighting

the need to account for GNDs in the modelization of many

damage mechanisms. As an example, traction levels esti-

mated by SGP have been employed to justify the experimental

observation of cleavage fracture in the presence of significant

plastic flow [30,31].

Although several authors (see, e.g., [8,32,33]) have noted

that GNDs may be of critical relevance in hydrogen assisted

cracking, its influence in hydrogen transport has not been

assessed. In the present work, crack tip hydrogen diffusion is

examined within a large strain framework by means of strain

gradient plasticity. Several cases of particular interest are

addressed with the aim of gaining insight into the role of

dislocations in the continuum modeling of hydrogen diffu-

sion. Results obtained are compared to available experi-

mental data and physical implications are thoroughly

discussed.
Numerical framework

Hydrogen diffusion to the crack tip is evaluated by means of a

stress-diffusion finite element framework. A decoupled

scheme is developedwhere a stress analysis is first conducted
so as to compute the hydrostatic stress sH at a certain load

level. The nodal averaged value of sH is then provided as

initial condition in a subsequent diffusion study. The

following sections respectively describe the finite strain SGP

formulation employed in the stress computations and the

diffusion analysis.

Strain gradient plasticity

The strain gradient generalization of J2 flow theory proposed

by Fleck and Hutchinson [18] is adopted to phenomenologi-

cally account for geometrically necessary dislocations in the

continuum modeling. Hardening effects due to plastic strain

gradients are included through the gradient of the plastic

strain rate _ε
p
ij;k ¼ ðmij _ε

pÞ;k. Where _εp ¼
ffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffi
2
3 _ε

p
ij _ε

p
ij

q
is the increment

in the conventional measure of the effective plastic strain and

mij ¼ 3
2sij=se is the direction of the plastic strain increment,

with sij denoting the stress deviator, and se the von Mises

effective stress. The third order plastic strain gradient tensor

_ε
p
ij;k can be decomposed, via orthogonal decomposition, into

three independent tensors _ε
pðNÞ
ij;k , with N ¼ 1; 3 [34]. Such that a

gradient-enhanced effective plastic strain rate, _E
p

can be

defined in terms of three unique, non-negative invariants of

_ε
p
ij;k, which are homogeneous of degree two:

_Ep ¼
ffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffi
_ε2p þ l21 _ε

pð1Þ
ij;k _ε

pð1Þ
ij;k þ 4l22 _ε

pð2Þ
ij;k _ε

pð2Þ
ij;k þ 8

3
l23 _ε

pð3Þ
ij;k _ε

pð3Þ
ij;k

r
(1)

where, l1, l2 and l3 are material length parameters. The effec-

tive plastic strain rate can be expressed explicitly in terms of _εp

and _ε
p
;i by making use of the coefficients Aij, Bi and C [18]:

_Ep ¼
ffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffi
_ε2p þAij _ε

p
;i _ε

p
;j þ Bi _ε

p
;i _ε

p þ C_εp
2

q
(2)

For a body of volume V and surface S, the principle of vir-

tual work in the current configuration is given by

Z
V

�
sijd_εij � ðQ � seÞd_εp þ tid _ε

p
;i

�
dV ¼

Z
S

ðTid _ui þ td _εpÞdS (3)

Here, _ui is the displacement rate, _εij is the total strain rate,

sij is the symmetric Cauchy stress tensor, Q is a generalized

effective stress (work conjugate to the conventional effective

plastic strain) and ti is the higher order stress (work conjugate

to the plastic strain gradient). The surface integral contains

traction contributions from the conventional surface traction

Ti ¼ sijnj and the higher order traction t ¼ tini.

A finite strain version of the gradient theory by Fleck and

Hutchinson [18] is implemented following the work of Niord-

son and Redanz [35]; where a thorough description can be

found (see also [36]). An updated Lagrangian configuration is

adopted and by means of Kirchhoff stress measures the in-

cremental principle of virtual work, Eq. (3), can be expressed

as:

Z
V

�
2
▽

ijd_εij � sij

�
2 _εikd_εkj � _ekjd _eki

�þ �
_q� _s2

e

�
d_εp þ r

∨
id_ε

p
;i

�
dV

¼
Z
S

�
_T0id _ui þ _t0d_ε

p
�
dS (4)

Here, 2
▽

ij is the Jaumann rate of the conventional Kirchhoff

stress, _q is the rate of the Kirchhoff variant of the effective
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stress, r
∨
i is the convected derivative of the higher order

Kirchhoff stress and the velocity gradient is denoted by _eij. The

Kirchhoff quantities are related to their Cauchy counterparts

in Eq. (3) by the determinant, J, of the deformation gradient:

2ij ¼ Jsij, ri ¼ Jti, q ¼ JQ and s2
e ¼ Jse. The incremental consti-

tutive equations for the stress measures are given, in terms of

the hardening modulus h½Ep�, by:

2
▽

ij ¼ D ijkl

�
_εkl � _εPmkl

� ¼ _2ij � _uikskj � sik _ujk (5)

_q� _s2

ðeÞ ¼ h

�
_εP þ 1

2
Bi _ε

P
;i þ C_εP

�
�mij 2

▽

ij (6)

r
∨
i ¼ h

�
Aij _ε

P
;j þ

1
2
Bi _ε

P

�
¼ _ri � _eikrk (7)

where, for a given Young's modulus E and Poisson ratio n, the

elastic stiffness tensor equals

D ijkl ¼ E
1þ n

�
1
2

�
dikdjl þ dildjk

�þ n

1� 2n
dijdkl

�
(8)

and _uij ¼ 1
2 ð _eij � _ejiÞ is the anti-symmetric part of the velocity

gradient.

A special kind of finite element (FE) method is used

where, in addition to the nodal displacement increments,
_D
n
, the nodal effective plastic strain increments, _ε

p
n, appear

directly as unknowns. The displacement increments, _ui, and

the effective plastic strain increments, _εp, are interpolated

within each plane strain element by means of the shape

functions Nn
i and Mn:

_ui ¼
X2k
n¼1

Nn
i
_D
n
; _εp ¼

Xl

n¼1

Mn _εpn (9)

where k and l are the number of nodes used for the displace-

ment and the effective plastic strain interpolations, respec-

tively. Quadratic shape functions are used for the

displacement field (k ¼ 8) while linear shape functions are

employed for the effective plastic strain field (l ¼ 4). By intro-

ducing the FE interpolation of the displacement field and the

effective plastic strain field (9), and their appropriate de-

rivatives, in the principle of virtual work (4), the following

discretized system of equations is obtained:

	
Ke Kep

KT
ep Kp


	
_D
_εp



¼

	
_F1
_F2



(10)

Here, Ke is the elastic stiffness matrix, Kep is a coupling

matrix of dimension force and Kp is the plastic resistance, a

matrix of dimension energy. The first part of the right-hand

side of Eq. (10) is composed of the conventional external in-

cremental force vector _F1 and the incremental higher order

force vector _F2. The contribution of Kp is minimized in the

elastic regime, non-restricting the plastic strain at the

evolving elasticeplastic boundary as within conventional

plasticity (see [20]).

Based on a forward Euler scheme, when nodal displace-

ment and effective plastic strain increments have been

determined, the updated strains, εij, stresses, sij, higher

order stresses, ti, and Q are computed at each integration

point.
Hydrogen diffusion

The diffusion problem, in a volumeV of surface S and outward

normal ni, is derived from the requirement of mass conser-

vation for the diffusing phase: (see, e.g., [12]).

d
dt

Z
V

c dV þ
Z
S

niJi dS ¼ 0 (11)

where d=dt is the time derivative, c is the mass concentration

of the diffusing material and Ji is the flux of concentration of

the diffusing phase. A normalized concentration is defined

f ¼ c=s denoting the relation between the mass concentration

of the diffusing material c and its solubility in the base ma-

terial s. Within this framework, stress-driven hydrogen

diffusion to the crack tip is modeled by an extended form of

Fick's law:

Ji ¼ �sDV
�
f� kpsH

�
(12)

With D being the hydrogen diffusion coefficient and kp the

pressure stress factor, which is defined by

kp ¼ VHf

R T� Tzð Þ (13)

Here, VH is the partial molar volume of hydrogen, T is the

temperature (with Tz ¼ 0 K being its absolute zero value) and R

is the universal gas constant. Time integration in the transient

diffusion computations conducted is performed by means of

the backward Euler method. Under steady-state conditions,

the normalized concentration f is related to the hydrostatic

stress sH by:

f ¼ f0exp
VHsH

R T� Tzð Þ
� �

(14)

With f0 being the normalized hydrogen concentration in

the unstressed state.
Finite element results

The role of strain gradients in hydrogen diffusion is assessed

by addressing several cases of particular interest. Firstly,

following the pioneering work by Sofronis and McMeeking

[12], hydrogen transport towards a blunted crack tip in an

iron-based material is addressed. Afterwards, inspired by the

work by Olden et al. [37], crack tip blunting and transient

hydrogen diffusion on duplex stainless steel is examined. And

lastly,the distribution of hydrogen ahead of a crack in X80

pipeline steel is modeled and compared to the experimental

results of Mao and Li [38].

Hydrogen transport in impure iron

In their pioneering work, Sofronis and McMeeking [12] estab-

lished the basis for hydrogen transport ahead of the crack

under large strains. The influence of GNDs is first examined by

mimicking their conventional plasticity calculations. Crack tip

fields are evaluated in the stress analysis by means of a

boundary layer formulation. Hence, as described in Fig. 1, the

http://dx.doi.org/10.1016/j.ijhydene.2016.05.014
http://dx.doi.org/10.1016/j.ijhydene.2016.05.014
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crack region is contained by a circular zone and a remote

Mode I load is applied by prescribing the displacements of the

nodes at the remote circular boundary:

uðr; qÞ ¼ KI
1þ n

E

ffiffiffiffiffiffi
r
2p

r
cos

�
q

2

�
ð3� 4n� cosqÞ (15)

vðr; qÞ ¼ KI
1þ n

E

ffiffiffiffiffiffi
r
2p

r
sin

�
q

2

�
ð3� 4n� cosqÞ (16)

Here, u and v are the horizontal and vertical components of

the displacement boundary condition, r and q the radial and

angular coordinates of each boundary node in a polar coor-

dinate system centered at the crack tip, and KI is the applied

stress intensity factor, which quantifies the remote load.

Following [12,39], a ratio between the radii of the outer

boundary and the blunted crack tip of R=r0 ¼ 105 is adopted

(with r0 ¼ 0:0005 mm). Plane strain and small scale yielding

conditions are assumed and only the upper half of the circular

domain is modeled due to symmetry. After a thorough

sensitivity study, a mesh of 6200 eight-noded quadrilateral

elements with reduced integration is employed in both the

diffusion and the stress analyses (see Fig. 2).

Regarding the diffusion model, an initial bulk concentra-

tion c0 may be defined to avoid numerical oscillations (see

Ref. [12]). The boundary concentration is prescribed in the

crack flank as a function of the initial concentration and the

hydrostatic stress (see Eq. (14) and Fig. 1). The boundary con-

ditions adopted accurately capture the diffusion of hydrogen

to the fracture process zone under both internal and envi-

ronmental assisted hydrogen cracking. Other combinations of

hydrogen flux boundary conditions have been considered but,

as already noted by Sofronis and McMeeking [12], the sensi-

tivity of the hydrogen distribution ahead of the crack tip is

negligible. The boundary conditions employed significantly

alleviate convergence problems derived from the existing

steep concentration gradients and follow the concept of pre-

scribing a constant lattice chemical potential rather than a

constant lattice hydrogen concentration, as introduced by Di

Leo and Anand [40]. Unlike the gradient-enhanced stress

computations, the diffusion study can be easily performed in

commercial FE packages as it does not require a special FE

formulation. In the case of the well-known FE code ABAQUS,
Fig. 1 e Description of the boundary and initial conditions

for the stress and diffusionmodel employed for the impure

iron case.
the outcome of the stress analysis (averaged nodal values of

sH) can be read from a file and subsequently introduced as

input in the diffusion study bymeans of a UPRESS subroutine.

A constant lattice chemical potential can be prescribed by

reading the same file within a DISP subroutine.

Results are obtained for impure iron, with its uniaxial

stress-strain law being characterized by (see [12]),

�
s

sY

�1=N

¼ s

sY
þ 3m

sY
ε
p (17)

Where the strain hardening exponent, the yield stress and

the shear modulus are given by N ¼ 0:2, sY ¼ 250 MPa and m ¼
79:6 GPa (E ¼ 207 GPa and n ¼ 0:3), respectively. A material

length scale of l1 ¼ l2 ¼ l3 ¼ 5 mm is adopted in the gradient-

enhanced computations. This would be a typical estimate

for nickel (see [13]) and corresponds to an intermediate value

within the range of experimentally fitted length scales re-

ported in the literature. The hydrostatic stress distribution

obtained for an external load of KI ¼ 89:7 MPa
ffiffiffiffiffi
m

p
is shown in

Fig. 3. The stress values are normalized by sY while the dis-

tance to the crack tip r is left unchanged, with the aim of

assessing the physical length where strain gradients are

particularly relevant. As SGP theories describe the collective

behavior of a significant number of dislocations, they are only

applicable at a scale much larger than the average dislocation

spacing. For common values of dislocation density inmetals, a

lower limit of physical validity could be established around

100 nm and consequently results are generally shown beyond

the aforementioned distance to the crack tip. The abscissa

axis is plotted in logarithmic scale for the sake of clarity, but

results in a regular linear scale are also shown in the inset of

the figure.

Classical plasticity predictions reproduce the well known

behavior revealed by McMeeking [39]: sH increases for

decreasing values of r until the stresses become influenced by

crack blunting. As large strains cause the crack to blunt, the

stress triaxiality is reduced locally, with sH reaching a peak at

e in the present case study e rz6 mm. However, a monotonic

increase of the stress level is observed when the influence of

strain gradients is accounted for. SGP predictions agree with

J2 plasticity far from the crack tip but significant differences

arise in the vicinity of the crack, as the density of GNDs in-

creases. Gradient plasticity estimations of sH are based on the

trend depicted by the opening (sqq) and axial stresses (srr), as

shown in Fig. 4. sqq increases monotonically as the distance

to the crack tip decreases while srr vanishes at the free

surface.

Local stress reduction does not take place in SGP due to the

contribution of strain gradients to the work hardening of the

material [28,29]. The influence on hydrogen diffusion of the

macroscopic stress elevation attained due to gradient-

enhanced hardening is subsequently examined.

Fig. 5 shows the results obtained in the subsequent diffu-

sion study of hydrogen transport in impure iron. Following

[12], the lattice diffusion constant is given by

D ¼ 1:27,10�8 m2s�1 and the initial concentration of hydrogen

in the bulk is c0 ¼ 2:084,1021 atoms per m3. As in [12,40], the

distribution of lattice hydrogen concentration c[ ahead of the

crack tip is computed after 1419 h.

http://dx.doi.org/10.1016/j.ijhydene.2016.05.014
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Fig. 2 e Finite element mesh: (a) complete model and (b) vicinity of the crack.
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As discussed in [40], after 500 h the change in concentra-

tion rate is negligible, such that t ¼ 1419 h is well beyond the

time at which steady-state conditions are first reached. By

prescribing a constant lattice chemical potential e as opposed

to a constant lattice hydrogen concentration e numerical

predictions are able to match the steady-state profile pre-

dicted by Eq. (14).

As in [40], the distribution of lattice hydrogen estimated by

means of conventional plasticity reaches a peak at c[=c0z2:7

and then decreases as the crack tip is approached. On the

contrary, in accordance with the trend depicted by sH, when

strain gradients are accounted for the hydrogen concentration

increases monotonically as r decreases. Consequently, sig-

nificant differences arise between the predictions of conven-

tional and gradient-enhanced plasticity formulations, with

the latter estimating high levels of lattice hydrogen close to

the crack surface. Results reveal that GNDs, absent in con-

ventional plasticity predictions, play a very relevant role in

hydrogen diffusion ahead of a crack tip.
Fig. 3 e Normalized hydrostatic stress distribution ahead

of the crack tip in impure iron for an external load of

KI ¼ 89:7 MPa
ffiffiffiffiffi
m

p
from SGP (with li ¼ 5 mm) and classical

plasticity. The figure shows results along the extended

crack plane with the distance to the crack tip in linear

(inset) and logarithmic (main figure) scales.
Crack tip blunting and hydrogen distribution in duplex
stainless steel

Despite its wide use in sub-sea applications, duplex stainless

steels are sensitive to environmentally assisted hydrogen

cracking at low corrosion protection potentials [41]. The role of

plastic strain gradients on the onset of damage in 25%Cr

duplex stainless steel is assessed by estimating the distribu-

tion of lattice hydrogen in the experiments carried out by

Olden et al. [37]. Hence, single edge notched tensile (SENT)

specimens under constant load and cathodic protection are

examined. Due to symmetry, only half of the SENT specimen

is modeled, as depicted in Fig. 6a. A mesh of approximately

4000 quadratic quadrilateral plane strain elements is

employed, with an element size of a few nanometers in the

vicinity of the 2mm fatigued pre-crack. Thematerial behavior

is characterized by fitting the stress-strain tensile test data

shown in Fig. 6b, and the load is applied by imposing an

applied stress sa in the right edge of the specimen.
Fig. 4 e Normalized opening (sqq) and axial (srr) stress

distributions ahead of the crack tip in impure iron for an

external load of KI ¼ 89:7 MPa
ffiffiffiffiffi
m

p
from SGP (with li ¼ 5 mm).

The figure shows results along the extended crack plane

with the distance to the crack tip in linear (inset) and

logarithmic (main figure) scales.

http://dx.doi.org/10.1016/j.ijhydene.2016.05.014
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Fig. 5 e Normalized concentration of lattice hydrogen

ahead of the crack tip in impure iron for SGP (with li ¼ 5 mm)

and classical plasticity. The figure shows results along the

extended crack plane after 1419 h, with the distance to the

crack tip in linear (inset) and logarithmic (main figure)

scales.

Fig. 7 e Experimental and numerical predictions for the

crack mouth opening displacement in duplex stainless

steel.
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The stress analysis leads to the qualitative output depicted

in the previous case study: a monotonic increase of the hy-

drostatic stress is observed when strain gradients are

accounted for. As outlined before, the stress triaxiality

reduction near the crack tip intrinsic to classical plasticity is

not observed in SGP theories due to the contribution of the

strain gradients to the work hardening of the material.

Namely, enhanced dislocation hardening significantly lowers

crack tip blunting with respect to conventional plasticity

predictions (see [29]). Fig. 7 shows the crack mouth opening

displacement (CMOD, measured at point A in Fig. 6a)

computed for several load levels from both classical plasticity

and SGP. Computations are performed for three values of the

intrinsicmaterial length li with the aim of assessing the role of

the parameter(s) governing the influence of the GNDs density.

The experimentally measured data of [37] is also included.

As shown in Fig. 7, crack blunting is significantly reduced

when GNDs are accounted for, with the differences with
Fig. 6 e Finite element model for the duplex stainless steel stu

dimensions in mm and (b) Stress-strain curve.
classical plasticity increasing with the load. Results also show

little influence of the material length scale li, despite varying

its value over the range of experimentally reported values.

Moreover, SGP predictions seem to provide a better fit with the

experiments of [37].

For the subsequent diffusion study two different load

levels have been considered, which correspond to net section

stresses of 480 and 600 MPa or, equivalently, 80e100% of the

material yield strength (typical service stress levels for sub-

sea pipelines are in the range of 60e80% of the yield stress).

Following [37]; a surface hydrogen concentration of 1 ppm is

assumed, which corresponds to the conditions of the experi-

mental setup (3% NaCl solution, artificial sea water at 4� C and

an applied cathodic potential of �1050 mVSCE). A transient

study is conducted with the aim of assessing crack tip

hydrogen concentration after 200 h of exposure. The diffusion

coefficient is estimated to be 3:7,10�12 m2=s (see [37]). Bound-

ary conditions are depicted in Fig. 6a with a constant lattice

hydrogen concentration being prescribed, unlike the previous

case study. Since GNDs lead to steep concentration gradients

and a surface hydrogen concentration is imposed at the crack

flanks, numerical convergence (with a negligible effect in the
dy: (a) Mesh, geometry and boundary conditions, with all

http://dx.doi.org/10.1016/j.ijhydene.2016.05.014
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Fig. 8 e Concentration of lattice hydrogen ahead of the

crack tip in duplex stainless steel for SGP (with li ¼ 5 mm)

and classical plasticity. The figure shows results along the

extended crack plane for different applied stresses sa after

200 h.

Fig. 9 e Normalized hydrostatic stress distribution ahead

of the crack tip in X80 pipeline steel for SGP (with li ¼ 5 mm)

and classical plasticity. The figure shows results ahead of

the crack tip for different load levels with the distance to

the crack tip in log scale.
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results for r>0:1 mm) can be significantly improved by

isolating (i.e., J ¼ 0) the node at the crack tip. Results are

shown in Fig. 8, where the SGP estimations have been

computed for the intermediate value of the material length

parameter (li ¼ 5 mm).

Results reveal a major influence of GNDs over physically

meaningful distances, with the lattice hydrogen concentra-

tion predicted by means of SGP significantly increasing within

0.05e0.1 mm to the crack tip. Classical plasticity predictions,

in agreement with the computations of Olden et al. [37]; show

little sensitivity to the external load. This is not the case if

strain gradients are accounted for, as the lattice hydrogen

level increases with the applied stress.

Crack tip hydrogen concentration in X80 pipeline steel

There is a strong consensus that large gradients of plastic

strain close to the crack tip promote additional hardening and

very high crack tip stresses that classical plasticity is unable to

capture. This must undoubtedly lead to a high concentration

of lattice hydrogen close to the crack surface. However, an

experimental quantitative assessment is complicated as dif-

ferences are located within a physical length on the order of

micrometers. Secondary ion mass spectrometry (SIMS) seems

to be one of the few techniques able to accurately measure

hydrogen concentration profiles at such scales. By means of

SIMS, Mao and Li [38], were able to measure the hydrogen

distribution around a crack tip in X80 pipeline steel. In their

experimental work, compact tension specimens were first

loaded in the absence of hydrogen and then immersed in NS-4

solution at free potential for 72 h (typical test solution for

coating disbondment in Canadian pipelines, more details can

be found in [38]. Their experimental setup is modeled with the

aim of gaining quantitative insight into the role of GNDs in

crack tip hydrogen diffusion. As in the first case study, the
remote mode I load is imposed by means of a boundary layer

formulation with three load levels being considered (see [38]):

KI ¼ 84 MPa
ffiffiffiffiffi
m

p
(J ¼ 32,103 J=m2), KI ¼ 150 MPa

ffiffiffiffiffi
m

p

(J ¼ 102,103 J=m2) and KI ¼ 173 MPa
ffiffiffiffiffi
m

p
(J ¼ 136,103 J=m2). The

elastic parameters of X80 steel are E ¼ 200 GPa and n ¼ 0:3. A

yield stress of sY ¼ 600 MPa is adopted and following [38] a

hardening law of the type

ε

εy
¼ s

sY
þ a

�
s

sY

�n

(18)

is assumed, with εy being the yield strain (sY=E). The dimen-

sionless constant a and the strain hardening exponent n

respectively adopt the values of 0.01 and 6.6, respectively. A

value of li ¼ 3 mm is adopted within the SGP formulation. The

choice is based on the good agreement observed with the

CMOD measurements in 25%Cr duplex stainless steel for

li ¼ 5 mm and the fact that a higher degree of work hardening

may be associated with a lower value of li (see, e.g., the

expression for l provided by MSG plasticity, [28,31]). Fig. 9

shows the hydrostatic stress distribution computed ahead of

the crack tip for both classical and strain gradient plasticity

formulations.

Results show that significantly higher stress levels are

attained with the SGP formulation. The differences with

respect to classical plasticity predictions are relevant in a

domain that spans several tens of mm, embracing the critical

distance of many damage mechanisms. Fig. 9 also shows a

distinct feature of conventional plasticity: the value of the

peak stress remains constant as the applied load increases,

while its location moves away from the crack tip. This pecu-

liarity of large strain J2 plasticity e on which many damage

models are based e is not observed when GNDs are consti-

tutively involved. On the contrary, the degree of stress eleva-

tion attained by means of SGP increases with the external

load. Thereby, results reveal great differences between

gradient and classical plasticity as the load increases, with sH

http://dx.doi.org/10.1016/j.ijhydene.2016.05.014
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in the former being more than 20 times the conventional

prediction.

A subsequent diffusion study is conducted where,

mimicking the experimental setup, a bulk initial concentra-

tion of c[ðt ¼ 0Þ ¼ 0 is defined and a boundary concentration of

c[ ¼ c0 is imposed on crack flanks and outer radius. Conver-

gence issues due to steep gradients can be alleviated by

isolating a few nodes close to the crack tip, as in the previous

case study. A lattice diffusion constant of

D ¼ 6:699,10�11 m2s�1 is adopted, following the experimental

measurements by Huang et al. [42]. The numerical results

obtained after 72 h for both classical and gradient-enhanced

formulations are shown in Fig. 10. The experimental SIMS

measurements performed by Mao and Li [38] are also

included.

Fig. 10 reveals important differences between conventional

and gradient-enhanced predictions, with very high values of

lattice hydrogen being predicted in the vicinity of the crack if

certain microstructural features (GNDs) are incorporated into

the modeling. The same trends are observed for the experi-

mental measurements of diffusible hydrogen c and SGP-based

predictions of c[; namely, hydrogen concentration (i) increases

with the external load and (ii) raises sharply withinmicrons to

the crack tip as r/0.

The role of hydrogen trapping

Comprehensivemodeling of hydrogen transport to the fracture

process zone undoubtedly requires hydrogen trapping

assessment. Of particular interest for the present study is the

role played by hydrogen reversibly trapped at dislocations.

Thus, the dislocation density r is composed of the sum of the

density rS for statistically stored dislocations (SSDs) and the

density rG for geometrically necessary dislocations (GNDs),

which are respectively associated with the macroscopic con-

cepts of plastic strain εp and plastic strain gradient εp;i. The

modeling of lattice hydrogen diffusion in an iron-based mate-

rial (Fig. 5), duplex stainless steel (Fig. 8) and X-80 steel (Fig. 10)
Fig. 10 e Experimental measurements and numerical predictio

concentrations ahead of the crack tip in X80 pipeline steel after

plane for different load levels.
reveals significant quantitative and qualitative differences

between conventional plasticity and SGP based predictions. As

GNDs do not contribute to plastic strains but to material work

hardening by acting as obstacles to the motion of SSDs,

incorporating their influence into the modeling leads to high

levels of c[ in the vicinity of the crack, where a large density of

GNDs is attained to accommodate lattice curvature due to non-

uniform plastic deformation. SGP predictions suggest that a

critical combination of hydrogen concentration and stress will

be attained very close to the crack tip, favoring hydrogen-

enhanced decohesion. From a HEDE-based perspective, Olden

et al. [37] accurately predicted crack initiation by lowering the

cohesive resistance as a function of the total hydrogen con-

centration c. A linear relation between εp andhydrogen trapped

in microstructural defects was assumed in their study, leading

to crack tip levels of reversibly-trapped hydrogen concentra-

tion ct one order of magnitude higher than c[. Accordingly,

damage nucleation (represented by collapse of the first cohe-

sive element) occurred at the crack tip surface and not at the

local stress peak (given by the conventional sH distribution).

Experimental measurements of high levels of surface

hydrogen and critical distances of the order of micro-meters

are understood, within a conventional plasticity setting, to be

due to very high levels of reversibly-trapped hydrogen in the

vicinity of the crack (a thorough analysis can be found in [43]).

However, SGP-based estimations imply that the weight of c[
within the total hydrogen concentration close to the crack tip

could be much larger than previously anticipated and may

provide some physical background to recent experimental and

theoretical studies [44] that estimate a predominant role of

lattice hydrogen in failure strength degradation. Fig. 10 reveals

little differences between the total diffusible and the lattice

hydrogen concentrations, suggesting a lesser role of reversible

trapped hydrogen.

Physically-consistent relations between: (i) the plastic

strain gradients and rG, (ii) the plastic strains and rS, and (iii)

the total dislocation density and ct, need to be established to

model the kinetics of dislocation trapping accounting for both
ns of, respectively, the diffusible and lattice hydrogen

72 h. The figure shows results along the extended crack

http://dx.doi.org/10.1016/j.ijhydene.2016.05.014
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Fig. 11 e Equivalent plastic strain distribution ahead of the

crack tip in an iron-based material for an external load of

KI ¼ 89:7 MPa
ffiffiffiffiffi
m

p
from SGP (with li ¼ 5 mm) and classical

plasticity. Material properties are E ¼ 207 GPa, n ¼ 0:3, sY ¼
250 MPa and N ¼ 0:2.
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GNDs and SSDs. Large strain gradients of plastic strain close to

the crack tip lead to additional hardening and lower values of

εp relative to conventional predictions. Fig. 11 shows the

effective plastic strain distribution predicted by classical and

gradient-enhanced plasticity models for an iron-based mate-

rial under the same conditions as Fig. 3.

In consistency with the trends depicted by sH (see Fig. 3),

results reveal a very strong influence of GNDs within microns

to the crack. This necessarily implies that gradient effects lead

to a much lower SSDs density with respect to conventional

plasticity predictions. However, the same argument cannot be

used for ct; as shown in Refs. [23,24,31], SGP models predict

large values of r in the vicinity of the crack, as rG largely

dominates the total dislocation density. Therefore, further

research and critical experiments are need to quantitatively

elucidate the role of GNDs in hydrogen trapping and other

embrittlement mechanisms.
Conclusions

The role of geometrically necessary dislocations (GNDs) on

crack tip hydrogen diffusion has been thoroughly investigated

by means of strain gradient plasticity (SGP). The hydrostatic

stress elevation and subsequent increase of hydrogen trans-

port towards the crack tip associated with large gradients of

plastic strain is examined in several metallic materials and

differences with conventional plasticity quantified.

Results reveal a profound influence of the microstructure

in several cases of particular interest from the engineering

perspective. Particularly, the following key points must be

highlighted:

- GNDs near the crack tip promote local hardening and lead

to very high stresses over meaningful physical distances.
The differences with classical plasticity are further

enhanced in a finite strains scheme due to the contribution

of strain gradients to the work hardening of the material,

significantly lowering crack blunting and avoiding the local

stress reduction that is observed if GNDs are neglected. A

good agreement with experimental observations of crack

tip deformation is observed.

- Very high levels of crack tip lattice hydrogen concentration

are attained as a consequence of the increased dislocation

density associatedwith gradients of plastic strain. Unlike J2
plasticity-based predictions, the concentration of lattice

hydrogen increases monotonically towards the crack tip.

- Results aim to provide insight into the embrittlement

mechanisms that take place ahead of a crack. Thus, the

richer description of crack tip fields provided by SGP sug-

gests that lattice hydrogen may play a prominent role and

decohesion could be readily triggered due to the high levels

of stress and hydrogen concentration attained in the vi-

cinity of the crack.
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A R T I C L E I N F O
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A B S T R A C T

We investigate the influence of gradient-enhanced dislocation hardening on the mechanics of notch-induced
failure. The role of geometrically necessary dislocations (GNDs) in enhancing cracking is assessed by means of a
mechanism-based strain gradient plasticity theory. Both stationary and propagating cracks from notch-like de-
fects are investigated through the finite element method. A cohesive zone formulation incorporating monotonic
and cyclic damage contributions is employed to address both loading conditions. Computations are performed
for a very wide range of length scale parameters and numerous geometries are addressed, covering the main
types of notches. Results reveal a strong influence of the plastic strain gradients in all the scenarios considered.
Transitional combinations of notch angle, radius and length scale parameter are identified that establish the
regimes of GNDs-relevance, laying the foundations for the rational application of gradient plasticity models in
damage assessment of notched components.

1. Introduction

Heterogeneous plastic deformation requires additional dislocations
to ensure geometric compatibility. These geometrically necessary dis-
locations (GNDs) contribute mainly to material work hardening, rather
than plastic straining, by acting as obstacles to the motion of statistically
stored dislocations (SSDs). Hence, the confinement of large gradients of
plastic strain in a small volume translates into an increase of the
strengthening and the hardening. This change in material response has
been consistently observed in micron-scale tests (smaller is stronger)
such as indentation [1], bending [2] or torsion [3], among many other.
As a consequence, significant efforts have been devoted to the devel-
opment of strain gradient plasticity (SGP) theories, aiming to enrich
conventional plasticity by incorporating the influence of GNDs (see
[4,5] and references therein). While the investigation of gradient effects
was initially motivated by growing interest in micro-technology, the
influence of this size dependent plastic phenomenon extends beyond
micron-scale applications, as plastic strains vary over microns in a wide
range of engineering designs. GNDs have proven to have a significant
effect on fracture [6,7], fatigue [8,9], strengthening on TRIP steels and
fiber-reinforced materials [10,11], hydrogen embrittlement [12,13],
friction and contact [14,15], void growth [16], and damage [17,18].
The role of GNDs on structural integrity assessment has attracted in-
creasing attention in recent years; stress- and strain-based gradient
theories have shown that GNDs near the crack tip promote local strain
hardening and lead to a much higher stress level as compared with

classic plasticity predictions [19,20]. Martínez-Pañeda and co-workers
[21,22] extended the analysis of crack tip fields to the finite deforma-
tion framework, showing that this stress elevation is substantially
higher when large deformations are accounted for. Their parametric
studies show that the physical length over which gradient effects pro-
minently enhance crack tip stresses may span tens of μm, highlighting
the need to incorporate this GND-effect in many damage models.
However, modeling efforts have been restricted to cracked specimens
and the influence of GNDs on the structural integrity assessment of
notched components has not been addressed yet.

Many mechanical failures originate from notch-like defects and
flaws accidentally introduced in service or during the manufacturing
process. Numerous studies have been conducted to model the notch-
induced rise in local stresses and subsequent cracking (see, e.g, the
review by Ayatollahi et al. [23]). The use of cohesive zone formulations
has particularly gained popularity in this regard, as the cohesive trac-
tion-separation law constitutes a suitable tool to characterize cracking
initiation and subsequent failure. Gomez and Elices used the cohesive
zone model to develop a fracture criterion for both sharp and blunt V-
notches [24,25], later extended to U-notches in linear elastic materials
[26]. Olden et al. [27] investigated hydrogen assisted cracking in not-
ched samples through a hydrogen-dependent cohesive zone formula-
tion. More recently, Cendon et al. [28] addressed fracture on coarse-
grained polycrystalline graphite by means of an embedded cohesive
crack technique [29]. Other popular approaches involve the use of
Strain Energy Density criteria (see the contributions by Berto and
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Lazzarin [30,31]).
In this work, strain gradient effects on notch-induced fracture are

for the first time investigated. The role of GNDs in elevating the stresses
ahead of notch-like defects and subsequently enhancing crack propa-
gation is thoroughly examined under both monotonic and cyclic
loading conditions. Crack tip stresses, critical loads and fatigue crack
growth rates have been obtained over a wide range of length scales for
different notch configurations. Finite element computations reveal im-
portant differences with conventional plasticity theory and unfold the
relevance of non-local plasticity effects in notch mechanics.

2. Numerical framework

The role of non-local plasticity effects in enhancing monotonic and
cyclic damage ahead of notches is here investigated by means of a co-
hesive zone formulation and strain gradient plasticity. Section 2.1 de-
scribes the adopted mechanism-based strain gradient (MSG) plasticity
formulation and its numerical implementation. Section 2.2 provides
details of the cyclic-dependent cohesive zone formulation and presents
different techniques employed to deal with the mechanical instabilities
intrinsically associated with these models. Section 2.3 outlines the
boundary value problems under consideration and the finite element
(FE) implementation.

2.1. MSG plasticity

2.1.1. Constitutive prescriptions
Grounded on the physical notion of GNDs, generated to accom-

modate lattice curvature due to non-uniform plastic deformation, SGP
theories relate the yield strength (or the plastic work) to both strains
and strain gradients; thereby introducing a length scale in the material
description. At the phenomenological level, strain gradient models aim
at capturing this gradient-enhanced dislocation hardening in poly-
crystalline metals in an average sense, without explicitly accounting for
the crystal lattice, nor for the behavior of internal grain boundaries. The
length parameter is therefore generally obtained by fitting experimental
measurements of micro-tests through a specific SGP theory (in a way
that resembles the fitting of the strain hardening exponent by means of
a specific power law). Both mechanism-based [32,33] and phenomen-
ological [34,35] isotropic SGP constitutive laws have been proposed –
we here focus on the former.

The mechanism-based theory of strain gradient plasticity was pro-
posed by Gao and co-workers [32,36] based on a multiscale framework
linking the microscale concept of SSDs and GNDs to the mesoscale
notion of plastic strains and strain gradients. Unlike other SGP for-
mulations, MSG plasticity introduces a linear dependence of the square
of plastic flow stress on strain gradient. This linear dependence was
largely motivated by the nano-indentation experiments of Nix and Gao
[1] and comes out naturally from Taylor’s dislocation model [37], on
which MSG plasticity is built. Therefore, while all continuum for-
mulations have a strong phenomenological component, MSG plasticity
differs from all existing phenomenological theories in its mechanism-
based guiding principles. The constitutive equations common to me-
chanism-based theories are summarized below; more details can be
found in the original works [32,36].

In MSG plasticity, since the Taylor model is adopted as a founding
principle, the shear flow stress τ is formulated in terms of the total
dislocation density ρ as

=τ αμb ρ (1)

Here, μ is the shear modulus, b is the magnitude of the Burgers vector
and α is an empirical coefficient that is generally taken to be 0.5. The
dislocation density is composed of the sum of the density ρS for SSDs
and the density ρG for GNDs as

= +ρ ρ ρS G (2)

The GND density ρG is related to the effective plastic strain gradient ηp

by:

=ρ r
η
bG

p

(3)

where r is the Nye-factor which is assumed to be 1.90 for face-centered-
cubic (fcc) polycrystals. Following Fleck and Hutchinson [38], Gao
et al. [32] used three quadratic invariants of the plastic strain gradient
tensor to represent the effective plastic strain gradient ηp as

= + +η c η η c η η c η ηp
iik
p

jjk
p

ijk
p

ijk
p

ijk
p

kji
p

1 2 3 (4)

The coefficients were determined to be equal to = =c c0, 1/41 2 and
=c 03 from three dislocation models for bending, torsion and void

growth, leading to

= η ηη 1
4

·p pp
(5)

where the components of the strain gradient tensor are obtained by,

= + −η ε ε εijk
p

ik j
p

jk i
p

ij k
p

, , , (6)

The tensile flow stress σflow is related to the shear flow stress τ by,

=σ Mτflow (7)

where M is the Taylor factor, taken to be 3.06 for fcc metals.
Rearranging Eqs. (1)–(3) and Eq. (7) yields

= +σ Mαμb ρ r
η
bflow S

p

(8)

The SSD density ρS can be determined from (8) knowing the relation in
uniaxial tension between the flow stress and the material stress-strain
curve as follows

=ρ σ f ε Mαμb[ ( )/( )]S ref
p 2 (9)

Here σref is a reference stress and f is a non-dimensional function of the
plastic strain ε p determined from the uniaxial stress-strain curve. Sub-
stituting back into (8), σflow yields

= +σ σ f ε η( ) ℓflow ref
p p2 (10)

where ℓ is the intrinsic material length. Hence, gradient effects become
negligible and the flow stress recovers the conventional plasticity so-
lution if the characteristic length of plastic deformation outweighs the
GNDs-related term ηℓ p.

2.1.2. Numerical implementation
The conventional theory of mechanism-based strain gradient

(CMSG) plasticity [33] is here chosen since, unlike its higher order
counterpart, it does not suffer convergence problems in finite strain
fracture problems [21,39]. As discussed in [40], the Taylor dislocation
model gives the flow stress dependent on both the equivalent plastic
strain ε p and effective plastic strain gradient ηp

= ∂
∂

+ ∂
∂

σ σ
ε

ε σ
η

η̇ ̇ ̇p
p

p
p

(11)

such that, for a plastic strain rate ε ̇p proportional to the deviatoric stress
′σ , a self contained constitutive model cannot be obtained due to η ̇p. In

order to overcome this situation without employing higher order
stresses, Huang et al. [33] adopted a viscoplastic formulation to obtain
ε ̇p in terms of the effective stress σe rather than its rate σė

= ⎡

⎣
⎢ +

⎤

⎦
⎥ε ε σ

σ f ε η
̇ ̇

( ) ℓ
p e

ref
p p

m

2 (12)

where the rate-independent limit is achieved by replacing the reference
strain with the effective strain rate ε ̇ and taking the exponent to fairly
large values ( ⩾m 20) [33]. The governing equations are therefore
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essentially the same as those in conventional plasticity and the plastic
strain gradient comes into play through the incremental plastic mod-
ulus; the constitutive equation is given by,

= +
⎧
⎨
⎩

′− ⎡

⎣
⎢ +

⎤

⎦
⎥ ′⎫

⎬
⎭

σ ε δ ε σKtr μ ε
σ

σ
σ f ε η

̇ ( )̇ 2 ̇ 3 ̇
2 ( ) ℓ

̇
e

e

ref
p p

m

2
(13)

Here K being the bulk modulus and δ the Kronecker delta. Further, σ is
the Cauchy stress tensor and the work-conjugate strain tensor is de-
noted by ε. Since higher order terms are not involved, the FE im-
plementation is relatively straightforward. The plastic strain gradient is
obtained by numerical differentiation within the element: the plastic
strain increment is interpolated through its values at the Gauss points in
the isoparametric space and afterwards the increment in the plastic
strain gradient is calculated by differentiation of the shape functions. In
the present finite strain analysis, rigid body rotations for the strains and
stresses are carried out by means of the Hughes and Winget’s algorithm
[41] and the strain gradient is obtained from the deformed configura-
tion (see [21]). Although higher order terms are required to model
effects of dislocation blockage at impermeable boundaries, one should
note that higher order boundary conditions have essentially no effect on
the stress distribution at a distance of more than 10 nm away from the
crack tip in MSG plasticity [40,42], well below its lower limit of phy-
sical validity – the model represents an average of dislocation activities
and it is therefore only applicable at a scale much larger than the
average dislocation spacing (≈100 nm).

2.2. Cohesive zone model

We model cracking ahead of the notch-tip under monotonic and
periodic loading by means of a potential-based cohesive zone for-
mulation. In the interest of brevity, the description of the traction-se-
paration relation and its numerical implementation are particularized
for the conditions under consideration: pure mode I problems where the
cohesive interface lies on the symmetry line. For details on the im-
plementation of cohesive elements within a conventional finite element
framework the reader is referred to [43].

2.2.1. Constitutive traction-separation law
The pivotal ingredient of cohesive zone models is the traction-se-

paration law that governs material degradation and separation. The
exponentially decaying cohesive law proposed by Xu and Needleman
[44] is here adopted. The cohesive response is therefore characterized
by the relation between the normal traction Tn and the corresponding
displacement jump Δn as,

⎜ ⎟= ⎛
⎝

− ⎞
⎠

T
ϕ
δ δ δ

exp Δ Δ
n

n

n

n

n

n

n (14)

where ϕn denotes the normal work of separation, which is given by,

=ϕ σ δexp(1)n max n,0 (15)

Such that, grounded on atomistic calculations [44], the normal re-
sponse is assumed to follow an exponential form, as depicted in Fig. 1.
Here, σmax is the interface normal strength, while δn refers to the
characteristic opening length in the normal direction. The subscript 0
indicates that σmax,0 is the initial normal strength, which can be reduced
due to, e.g., fatigue or environmental damage [43]. For a given shape of
the traction-separation curve, the cohesive response can be fully char-
acterized by two parameters, the cohesive energy ϕn and the critical
cohesive strength σmax,0.

Cyclic damage is incorporated by means of the irreversible cohesive
zone model proposed by Roe and Siegmund [45]. The model in-
corporates (i) loading-unloading conditions, (ii) accumulation of da-
mage during subcritical cyclic loading, and (iii) crack surface contact. A
damage mechanics approach is adopted to capture the cohesive prop-
erties degradation as a function of the number of cycles. An effective

cohesive zone traction is consequently defined as,

=
−

∼T T
D(1 ) (16)

with D being a damage variable that represents the effective surface
density of micro defects in the interface. Accordingly, the current or
effective cohesive strength σmax is related to the initial cohesive strength
σmax,0 as,

= −σ σ D(1 )max max,0 (17)

A damage evolution law is defined that incorporates the relevant
features of continuum damage approaches, namely: (i) damage accu-
mulation starts if a deformation measure is greater than a critical
magnitude, (ii) the increment of damage is related to the increment of
deformation, and (iii) an endurance limit exists bellow which cyclic
loading can proceed infinitely without failure. From these considera-
tions, cyclic damage evolution is given by,

= ⎡
⎣⎢

− ⎤
⎦⎥

−D
δ

T
σ

σ
σ

H δ̇ |Δ̇ | (Δ )c
n n

max

f

max
n n

Σ ,0 (18)

with ∫= dtΔ |Δ̇ |n n and H denoting the Heaviside function. Two new
parameters have been introduced: σf , the cohesive endurance limit and
δΣ, the accumulated cohesive length. The latter is used to scale the
normalized increment of the effective material separation. The model
must also incorporate damage due to monotonic loading; as a con-
sequence, the damage state is defined as the maximum of the cyclic and
monotonic contributions,

∫=D D D dtmax( ̇ , ̇ )c m (19)

being Ḋm generally defined as,

=
− −D

δ
̇ max(Δ )| max(Δ )|

4m
n t n t

n

i i 1

(20)

and updated only when the largest stored value of Δn is greater than δn.
Here, −ti 1 denotes the previous time increment and ti the current one.
The same modeling framework can be therefore employed for mono-
tonic and cyclic loading case studies, as it is the case of the present
work. Moreover, the cohesive response must be defined for the cases of
unloading/reloading, compression, and contact between the crack
faces. Unloading is defined based on the analogy with an elastic–plastic
material undergoing damage. Thereby, unloading takes place with the
stiffness of the cohesive zone at zero separation, such that
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Fig. 1. Traction-separation law characterizing the cohesive zone model in the absence of
cyclic damage degradation.
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⎜ ⎟= + ⎛
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where Δmax is maximum separation value that has been attained and
Tmax its associated traction quantity. Compression behavior applies
when the unloading path reaches =Δ 0n at <T 0n . In such circum-
stances, the cohesive response is given by,
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being α a penalty factor that is taken to be equal to 10, following [45].
Contact conditions are enforced if Δn is negative and the cohesive ele-
ment has failed completely ( =D 1). At this instance the cohesive law
renders,

⎜ ⎟= ⎛
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n

n

n
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(23)

where friction effects have been neglected. Fig. 2 shows the cohesive
response obtained under stress-controlled cyclic loading =σ σΔ / 1max,0
with a zero stress ratio. The accumulated separation increases with the
number of loading cycles, such that it becomes larger than δn and fa-
tigue damage starts to play a role, lowering the stiffness and the co-
hesive strength.

2.2.2. Control algorithm
The softening part of the traction-separation law gives rises to a

local stiffness degradation in the corresponding cohesive elements,
which triggers elastic snap-back instabilities. Hence, at the point where
the stress reaches the peak strength of the interface, quasi-static finite
element computations are unable to converge to an equilibrium solu-
tion, hindering the modeling of the post-instability behavior. We here
propose prescribing the opening displacement at the incipient crack
while leaving the remote loading as a variable. This can be achieved by
means of mixed FE-Rayleigh-Ritz formulations [46] or control algo-
rithms [47,48]; the latter approach is here adopted. Hence, as first
described by Segurado and Llorca [47], the simultaneous reduction of
the load and the displacement at the load point can be captured by
finding a variable that increases monotonically during the whole
loading history. Here, in the context of a symmetric model, we choose
to prescribe the sum of the relative opening displacements ahead of the
notch tip. An auxiliary element is created that connects the vertical

displacement of the nodes ahead of the notch tip ( …N N N, , , n1 2 ) with a
control node Nc,
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such that the average opening displacement is linearly related to the
vertical force in the control node. The displacement in such control
node is then equated to the vertical load in one of the nodes in the outer
boundary NL, where a remote displacement is generally prescribed. A
second auxiliary element is defined for this purpose,
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In that way the average opening is prescribed by imposing a vertical
force on the control node, and the displacement at the outer boundary
is an outcome of the equilibrium solution.

The aforementioned control algorithm cannot, however, be used for
cyclic loading, where we want to make sure that the external load
follows a specific (sinusoidal) behavior. In some of the fatigue com-
putations numerical convergence has been facilitated by employing the
viscous regularization technique proposed by Gao and Bower [49].
Such scheme leads to accurate results if the viscosity coefficient is
sufficiently small – a sensitivity study has been conducted in the few
cases where viscous regularization was needed.

2.3. Finite element implementation

The aforementioned numerical model is implemented in the com-
mercial finite element package ABAQUS. The MSG plasticity model is
incorporated by means of a user material subroutine (UMAT), while a
user element subroutine (UEL) is employed for the cohesive element
formulation. Results post-processing is carried out in MATLAB by
making use of Abaqus2Matlab [50], a novel tool that connects the two
well-known aforementioned software suites.

We illustrate the effect of strain gradient theories on notch me-
chanics by investigating the main types of notches. Namely, (i) sharp V-
notches with different angles, (ii) blunted V-notches with different tip
radii, and (iii) U-notches with different radii. Hence, as described in
Fig. 3, a notched plate of height =H 80 mm, width =W H0.3125 , and
notch ligament =B H0.25 , is considered as reference geometry in all
cases. Only the upper half of the specimen is shown, as we take ad-
vantage of symmetry. Plane strain conditions are assumed and all
computations account for large strains and rotations. After a sensitivity
study, a very fine mesh is used, with the size of the elements ahead of
the crack being significantly smaller than the characteristic length of
the fracture process zone (≈ R /5000 ),
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(26)

Here, E is Young’s modulus, σY the yield stress and ν Poisson’s ratio.
Higher order elements are used in all cases: 8-node quadrilateral ele-
ments with reduced integration are employed to model the bulk re-
sponse and crack initiation and growth are captured by 6-node quad-
rilateral cohesive elements with 12 integration points. A reference
stress intensity factor is defined from the cohesive crack,

=
−

K
Eϕ

ν1
n

0 2 (27)

such that an associated reference remote stress, σ0, can be defined from
fracture mechanics considerations ( =K σ πa , for a geometrical factor
equal to 1). Accordingly, one can make use of a reference external load,
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Fig. 2. Representative cohesive response under stress-controlled cyclic loading condi-
tions.
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P0, by dividing the reference remote stress by the notch ligament and
the thickness. Dimensional analysis of this set of parameters reveals that
the solution, given by the external force P, depends on the following
dimensionless combinations,

⎜ ⎟= ⎛
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⎞
⎠

P
P

F
ρ

R
σ
E

a
R

σ
σ R

n ν α, , Δ , , ℓ , , ,Y max

Y0 0 0 0 (28)

where ρ denotes the notch radius (see Fig. 3), aΔ the crack extension
and F is a dimensionless function of the arguments displayed. We in-
vestigate the notch fracture resistance of a steel of =σ E/ 0.003Y , Pois-
son’s ratio =ν 0.3 and an isotropic hardening response given by,
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with the strain hardening exponent being equal to =n 5. The reference
stress in Eq. (10) is therefore given by =σ σ E σ( / )ref Y Y

n(1/ ) and
= +f ε ε σ E( ) ( / )p p

Y
n(1/ ). The length scale parameter is varied over a

very wide range so as to cover the whole spectrum of experimentally

reported values.

3. Results

The role of geometrically necessary dislocations in compromising
the structural integrity of notched components is here investigated by
strain gradient plasticity computations of: (i) stationary notch tip fields
(Section 3.1), (ii) cohesive crack propagation under monotonic loading
conditions (Section 3.2), and (iii) fatigue crack growth (Section 3.3).

3.1. Stationary notch tip fields

We first investigate the influence of plastic strain gradients ahead of
the notch tip in elevating the stresses so as to isolate the analysis of
gradient effects from the cohesive description of damage. Hence, the
opening stress σ22 is computed for the three different geometries out-
lined in Fig. 3, considering for each case different notch radii and an-
gles. Results are presented ahead of the notch with the distance to the
tip normalized by the reference size of the fracture process zone, given
by the last expression in Eq. (26). Here, the reference stress intensity
factor K0 is taken as the external load KI , which is computed from the
stress at the remote boundary σR (see description in Section 2.3). By
considering a geometrical factor equal to 1 in all configurations, R0
provides a quantitative description of the external load.

Finite element results obtained for the sharp V-notch geometry are
shown in Fig. 4. The opening stress ahead of the extended notch plane is
shown for three different angles of the initial notch opening
( = ° = °α α30 , 60 and = °α 90 ) and three values of the length scale
parameter ( = =R Rℓ/ 0,ℓ/ 0.50 0 and =Rℓ/ 10 ). The figure shows a very
significant stress elevation, relative to the conventional plasticity case
( =Rℓ/ 00 ), when the GND-effect is accounted for. This outcome of the
GND promoted hardening increases with the length parameter, in
agreement with expectations, and is particularly enhanced, for a given
external load, by decreasing the notch angle. The differences are par-
ticularly meaningful for the smallest radius, where the gradient-en-
hanced stresses are 4–5 times larger than the conventional plasticity
predictions in the vicinity of the notch tip. This stress elevation, that
falls short of attaining the theoretical lattice strength (E/10), is relevant
in a domain that spans one-tenth of the plastic zone size (R0 resembles
the plastic zone length for this crack-like geometry); far from the notch

Fig. 3. Geometry of the notched plates under consideration, (a) sharp V-notch, (b) blunted V-notch, and (c) U-notch.

Fig. 4. Notch tip opening stresses for the sharp V-notch case. Results are shown for dif-
ferent angles and different values of the length scale parameter. Material properties:

= =σ E ν/ 0.003, 0.3Y , and =N 0.2.
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tip both conventional and strain gradient plasticity solutions agree.
Further insight is gained by looking at the effective plastic strain

gradient ahead of the notch, along with the associated GND contours.
Fig. 5 shows a normalized effective plastic strain gradient =η R ηp p

0 for
the geometry with a notch radius of = °α 30 and a length scale para-
meter of =Rℓ/ 10 . Results reveal a very meaningful increase of the
plastic strain gradients within a fraction of the plastic zone. GNDs are
generated to accommodate this nonhomogeneous plastic deformation,
promoting strain hardening and leading to notch tip stresses that are
much larger than those predicted using conventional continuum the-
ories.

The opening stress distribution is also computed for the blunted V-
notch case and the results obtained are shown in Fig. 6. Different notch
radii have been considered and a notch angle of = °α 30 has been
chosen for all calculations related to the blunted V-notch geometry in
this work. Results reveal an increase of the stress level with decreasing
the notch radius, as it could be expected. Again, both gradient-en-
hanced and conventional plasticity predictions agree far from the notch
but differences arise as the distance to the tip decreases. The GND-en-
riched prediction leads to stresses close to the notch tip that are at least
2 times those of conventional plasticity, and that could be up to 4 times

for the smallest notch radius considered.
Similar qualitative results are observed for the U-notch geometry

(see Fig. 7). For a given load, the stresses increase with diminishing
notch radius and significant differences between conventional and
strain gradient plasticity solutions can be observed. Crack tip stresses
are 1.5–2.5 times larger when GNDs are not neglected and the domain
where these differences takes place can be on the order of R0. This
gradient-dominated region decreases significantly as the notch radius
increases.

By comparing the results obtained for the three geometries under
consideration one can see that the degree of stress elevation is higher
for the crack-like sharp V-notch, as it could be expected a priori. The
differences in the peak stress level with conventional plasticity are
higher for the blunted V-notch than for the U-notch, as the notch radii
are smaller; the tip radius of a blunted V-notch is typically much
smaller than the defect radius of a U-notched specimen. However, the
inverse trend is obtained with respect to the size of the gradient
dominated zone under the same external load. U-notch specimens show
the largest physical length-scale over which strain gradients are pro-
minent, followed by the blunted V-notch specimens. Smaller notch
angles and radii lead to shorter GND domains (as they scale with the
plastic zone region) but to much steeper gradients of plastic strain.
Hence, the size of the defect characterizes the GND influence, which is
bounded between two cases: (a) a micron-scale GND region with much
higher stresses than those attained with conventional models, and (b) a
larger gradient-dominated length with a lesser stress elevation.

3.2. Monotonic loading

Crack initiation and consequent propagation under monotonic
loading conditions is subsequently investigated by making use of the
cohesive zone formulation described in Section 2.2. The specimens are
loaded by using a control algorithm (see Section 2.2.2) and the mac-
roscopic response is captured beyond the point of unstable crack pro-
pagation. Fig. 8 shows the force versus displacement curve obtained for
the sharp V-notch specimen for the intermediate case of = °α 60 . Re-
sults are shown normalized, representing the abscissa axis a measure of
the applied deformation. Both conventional plasticity and strain gra-
dient plasticity have been considered, the latter through a wide range of
length scale parameters.

As shown in Fig. 8 the load increases up to a critical point, where a
sudden snap-back response is observed as a consequence of the pro-
pagation of the crack from the notch tip. The use of the control algo-
rithm described in Section 2.2.2 enables to track the equilibrium

Fig. 5. Normalized effective plastic strain gradient =η R ηp p0 ahead of the notch tip for
the sharp V-notch specimen with = °α 30 . The embedded figure represents the GND
density contours in m−2. Material properties: = = =σ E ν N/ 0.003, 0.3, 0.2Y , and

=Rℓ/ 10 .

Fig. 6. Notch tip opening stresses for the blunted V-notch case. Results are shown for
different notch radii and different values of the length scale parameter. Material prop-
erties: = =σ E ν/ 0.003, 0.3Y , and =N 0.2.

Fig. 7. Notch tip opening stresses for the U-notch case. Results are shown for different
notch radii and different values of the length scale parameter. Material properties:

= =σ E ν/ 0.003, 0.3Y , and =N 0.2.
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solution throughout this unstable behavior where both the load and the
displacement decrease. This critical point corresponds to the maximum
load carrying capacity of the structure and will be subsequently de-
noted as Pmax . Gradient-enriched results show how the stress elevation
associated with dislocation hardening reduces Pmax ; more than a 30%
decrease in the maximum carrying capacity is observed for the largest
value of ℓ. The detrimental effect of GNDs on structural integrity is
therefore not only restricted to infinitesimally sharp cracks but also
present in notch-like defects.

The remote stress versus crack extension is shown in Fig. 9 for the
same configuration. Here, σR is obtained by measuring the vertical
stress component in the element located in the upper left corner. In
agreement with Fig. 8, the maximum remote stress that can be attained
decreases significantly with augmenting ℓ. Moreover, results reveal that
the peak load at the outer boundary is reached at smaller crack sizes as
the length parameter increases; this is due to the lower plastic dis-
sipation that takes place. Hence, increasing the gradient contribution
raises notch tip stresses, reducing the ductility and triggering fracture
for lower values of the remote load.

The influence of the plastic strain gradients on lowering the critical

load in sharp V-notch specimens is quantified for three different angles.
As shown in Fig. 10, as the notch angle decreases, the maximum force
that can be attained decreases. This qualitative behavior can be easily
understood from Fig. 4 – higher notch tip stresses are attained with
lower angles. A very strong gradient effect can be observed for the three
cases; increasing l R/ 0 increases the GND density, elevating the local
stresses and lowering the critical force.

The critical load is also computed for the blunted V-notch specimen
for different notch radii and the same range of Rℓ/ 0 as in the sharp V-
notch case; results are shown in Fig. 11. In agreement with the sta-
tionary notch tip stress calculations, lower Pmax values are attained by
decreasing the notch radii. As in the sharp V-notch specimens, the GND
effect persists for all the configurations examined. However, differences
with conventional plasticity appear to be percentually higher for larger
notch radii. This is undoubtedly grounded on the fact that all calcula-
tions have been conducted for the same cohesive strength – for a given
σmax,0, failure takes place at lower load levels for smaller notch radii,
and gradient effects decrease with the external load (not enough plas-
ticity builds up, see [21,22]). Results are therefore sensitive to the
choice of the cohesive strength.
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Fig. 8. Applied load versus remote strain for the sharp V-notch case with = °α 60 . Results
are shown for both conventional plasticity and MSG plasticity with different values of the
length scale parameter. Material properties: = = =σ E ν N/ 0.003, 0.3, 0.2Y and

=σ σ3.5max Y,0 .
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Fig. 9. Remote stress versus crack extension for the sharp V-notch case with = °α 60 .
Results are shown for both conventional plasticity and MSG plasticity with different va-
lues of the length scale parameter. Material properties: = = =σ E ν N/ 0.003, 0.3, 0.2Y and

=σ σ3.5max Y,0 .

Fig. 10. Critical load versus notch angle for the sharp V-notch case. Results are shown for
both conventional plasticity and MSG plasticity with different values of the length scale
parameter. Material properties: = = =σ E ν N/ 0.003, 0.3, 0.2Y and =σ σ3.5max Y,0 .

Fig. 11. Critical load versus notch radius for the blunted V-notch case for = °α 30 . Results
are shown for both conventional plasticity and MSG plasticity with different values of the
length scale parameter. Material properties: = = =σ E ν N/ 0.003, 0.3, 0.2Y and

=σ σ2.5max Y,0 .
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The variation of the maximum load with the cohesive strength for
one particular notch radius is given in Fig. 12. The length parameter
and the reference load have been computed for each σ σ/max Y,0 to ac-
count for the influence of the cohesive strength on the fracture energy.
As shown in the figure, higher critical loads are attained for larger
values of σmax,0 – the higher the cohesive strength, the more plastic
dissipation contributes to the total energy release rate. Moreover, re-
sults show that differences between conventional and strain gradient
plasticity increase significantly with increasing σmax,0. Lower cohesive
strengths can be attained for very small external loads, intrinsically
associated with low levels of plastic deformation. Quantitative differ-
ences between conventional and gradient-enhanced constitutive rela-
tions are therefore sensitive to the value of σmax,0. One should however
note that the choice of cohesive strength is bounded by the maximum
stress levels that can be attained with conventional plasticity. As shown
in Fig. 12 no cracking is predicted for =Rℓ/ 00 if σ σ/max Y is higher than
2.5. From a physical viewpoint, it seems unlikely that an atomistically-
grounded cohesive strength could be only 2.5 times the yield stress;
accounting for the role of GNDs enables to consider more meaningful
values. The quantitative differences reported between SGP and classic
plasticity can therefore be substantially higher if σmax is increased.

Finally, the peak load is computed for the U-notch case as a function
of the notch radii and the length scale parameter. As shown in Fig. 13,
the maximum load increases with the notch radii, as reported in the
blunted V-case. Important differences can be observed between classic
and strain gradient plasticity formulations over the whole range of
notch radii examined. Again, such differences seem to increase with the
notch radii due to the larger loads involved.

3.3. Cyclic loading

We subsequently investigate notch-induced failure in the presence
of cyclic loads. In order to do so we scale in time the external load by a
sinusoidal function. The cyclic boundary conditions prescribed are
characterized by the stress amplitude = −σ σ σΔ max min and the stress
ratio =R σ σ/min max . An initial prestressing is defined, such that the
mean load equals the load amplitude, and both R and σΔ remain

constant through the analysis. A stress ratio of =R 0.1 is adopted
throughout the study and, following [45], the accumulated cohesive
length in (18) is chosen to be =δ δ4 nΣ and the endurance coefficient

=σ σ/ 0.25f max,0 . We use the same isotropic hardening law that has been
used for the computation of the stationary notch tip fields and the co-
hesive crack propagation under monotonic loading. This choice comes
at the cost of not being able to capture the Bauschinger effect displayed
by many metallic materials under low load ratios. One should however
note that our goal is to compare the responses obtained from classic and
strain gradient plasticity theories under the same conventional hard-
ening relation. Since gradient effects increase with plastic dissipation
(see Sections 3.1 and 3.2), one would expect that the differences ob-
served with isotropic hardening will be magnified if a kinematic
hardening law is used. Taylor-based strain gradient plasticity models
have been previously used with isotropic-like hardening laws to model
fatigue in cracked components by Brinckmann and Siegmund [8,9].

Fig. 14 shows the crack extension in a sharp V-notched specimen as
a function of the number of cycles for an stress amplitude of

Fig. 12. Critical load versus cohesive strength for the blunted V-notch specimen with
notch radius =ρ δ/ 15.8n and = °α 30 . Results are shown for both conventional plasticity
and MSG plasticity with different values of the length scale parameter. Material proper-
ties: = =σ E ν/ 0.003, 0.3Y and =N 0.2.

Fig. 13. Critical load versus notch radius for the U-notch case. Results are shown for both
conventional plasticity and MSG plasticity with different values of the length scale
parameter. Material properties: = = =σ E ν N/ 0.003, 0.3, 0.2Y and =σ σ2max Y,0 .

Fig. 14. Crack extension versus number of cycles for the sharp V-notch case with
=σ σΔ / 0.06Y . Results are shown for different angles and different values of the length

scale parameter. Problem parameters: = = = =σ E ν N σ σ/ 0.003, 0.3, 0.2, 3.75Y max Y,0 and
=R 0.1.
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=σ σΔ / 0.06Y . Three notch angles have been considered, along with
three different combinations of Rℓ/ 0. Relative to conventional plasticity
predictions, SGP results show that: (i) cracking initiates before, and (ii)
fatigue crack growth rates increase. These trends are observed in all the
scenarios examined.

Fatigue crack growth rates are computed for a wide range of stress
amplitudes and results are shown in Fig. 15. In all cases an increase of
the fatigue crack growth rates when increasing the external load and
the length scale parameter can be observed. In addition, the GND-in-
fluence seems to increase with the external loads, although differences
are not significant. Very little differences are in fact observed for the
lower σ σΔ / Y bound, as cyclic damage reduces the cohesive strength and
cracking takes place in the presence of considerable less plastic flow
than in the monotonic case. As in Fig. 14, fatigue crack growth rates
increase as the notch angle decreases, for both conventional and gra-
dient plasticity flow rules.

Cyclic crack propagation is also investigated for the blunted V-
notched case. The results obtained in terms of crack extension as a
function of the number of cycles are shown in Fig. 16. The finite ele-
ment analysis reveals an increase on the fatigue crack growth rates and

Fig. 15. Fatigue crack growth rate versus stress amplitude for the sharp V-notch case with different notch angles: (a) = °α 30 , (b) = °α 60 , and (c) = °α 90 . Results are shown for different
values of the length scale parameter. Problem parameters: = = = =σ E ν N σ σ/ 0.003, 0.3, 0.2, 3.75Y max Y,0 and =R 0.1.

Fig. 16. Crack extension versus number of cycles for the blunted V-notch case with
=σ σΔ / 0.04Y . Results are shown for different notch radii and different values of the

length scale parameter. Problem parameters: = = = =σ E ν N σ σ/ 0.003, 0.3, 0.2, 2.5Y max Y,0

and =R 0.1.
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a decrease on the crack initiation cycle with augmenting Rℓ/ 0. It can
also be observed that smaller notch radii lead to slightly higher fatigue
crack growth rates.

Fig. 17 quantifies fatigue crack growth rates as a function of the
external load for the blunted V-notch specimens. Results show very
little sensitivity to the notch radii. This also holds true for the GND-
effect, which seems to be much more sensitive to the external load
rather than the geometry; differences with conventional plasticity in-
crease as σΔ increases.

Similar qualitative trends are observed for the U-notch geometry.
Fig. 18 shows the crack extension versus the number of loading cycles
for three notch radii and three length scale parameters. Again, the
number of cycles required to initiate cracking reduces with larger Rℓ/ 0
and smaller notch radii, and gradient effects translate into an increase
of the fatigue crack growth rates.

Normalized fatigue crack growth rates da dN/ in U-notched speci-
mens are shown as a function of the stress ratio in Fig. 19. Differences
between SGP and conventional plasticity increase with the external
load, as in the sharp and blunted V-notched cases. Results show
nevertheless little sensitivity, particularly for smaller stress amplitudes.

Fig. 17. Fatigue crack growth rate versus stress amplitude for the blunted V-notch case with different notch radii: (a) =ρ R/ 0.030 , (b) =ρ R/ 0.060 , and (c) =ρ R/ 0.30 . Results are shown
for different values of the length scale parameter. Problem parameters: = = = =σ E ν N σ σ/ 0.003, 0.3, 0.2, 2.5Y max Y,0 and =R 0.1.

Fig. 18. Crack extension versus number of cycles for the U-notch case with =σ σΔ / 0.13Y .
Results are shown for different notch radii and different values of the length scale
parameter. Problem parameters: = = = =σ E ν N σ σ/ 0.003, 0.3, 0.2, 2.5Y max Y,0 and

=R 0.1.
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4. Conclusions

The first investigation on the role of plastic strain gradients in notched
assisted failure has been presented. The influence of geometrically necessary
dislocations (GNDs) in elevating the stresses ahead of the notch tip is
thoroughly examined by means of a mechanism-based strain gradient
plasticity theory. A total of 9 different geometries have been considered
from the most common notch types: sharp V (with 3 angles), blunted V
(with 3 radii) and U (with 3 radii). A comprehensive finite element in-
vestigation has been conducted including the analysis of stationary notch tip
stresses, and crack propagation under monotonic and cyclic loading. A
suitable cohesive zone formulation has been employed for the latter, which
includes a cycle-dependent traction-separation relation. Results reveal that
GNDs have a strong impact on the failure of notched components.
Particularly, the following aspects must be highlighted:

• Large strain gradients in the vicinity of the notch promote local
hardening and lead to notch tip stresses that much larger than those
predicted by means of conventional plasticity.

• Smaller notches show a very significant gradient-enhanced stress
elevation over a micron-scale physical length; as opposed to larger
notches, which lead to a larger gradient-dominated region with a
lesser stress rise.

• Monotonic crack propagation studies show that GNDs bring a sub-
stantial reduction on the ductility and the maximum carrying

capacity.

• Under cyclic loading, gradient effects translate into a noticeable
enhancement of fatigue crack growth rates and a premature initia-
tion of cracking.

Non-local strain gradient modeling of notch-induced structural in-
tegrity appears therefore indispensable to obtain high fidelity predic-
tions in metallic components.
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