
 

UNIVERSITÉ SAAD DAHLEB DE BLIDA 
 

Faculté Des Sciences De L’ingénieur  
Département de Mécanique 

 

 

MEMOIRE DE MAGISTER 
 

Spécialité : Sciences des Matériaux  
 
 
 

 ETUDE DE  LA  PRECIPITATION  DE LA PHASE SIGMA  

ET DES CARBURES DE CHROME DANS L’ACIER 

INOXYDABLE DUPLEX 2205 

 
 

Par  

 
BETTAHAR Kheireddine 

 
 
 
 

Devant le jury composé de : 

T.  SAHRAOUI                 Maître de Conférences, U. Blida            Président          

M. HADJI                          Professeur, U. Blida.                               Rapporteur       

M. BOUABDALAH         Professeur, E.N.P.  Alger                         Examinateur  

A.  BRAHIMI                   Chargé de Cours, U. Blida.                      Examinateur  

S.  BERGUEL                  Chargé de Cours, U. Blida.                       Examinateur  

 

 

 

Blida, Novembre 2005 

 



 

 

 ملخص

 

 

 

 Duplex في هذا العمل قمنا بدراسة ضاهرة الترسبات في الحديد الصلب الغير متاآسد، ذو الفريت و الاستنيت

.2205  

. اثبتت هذه الدراسة بداية الترسبات في حواف الحبيبات و امتدادها بداخلها مع استطالت زمن المعالجة الحرارية

 .بة و تدهور في خاصية مقاومة الصدماتتسبب هذه الترسبات تزايد في مقاييس الصلا

 

 

 

RESUME 

 

 

     Des traitements de mise en solution  et de vieillissement sur l’acier inoxydable 

duplex 2205, ont montré une sensibilité de cet acier à la précipitation des carbures de 

chrome et de la phase intermétallique Sigma. Ce phénomène devient de plus en plus 

apparent avec le prolongement la durée de vieillissement. Dans le présent travail, on 

montre que  la précipitation débute au niveau des joints de grains et se propage à 

l’intérieur des grains ferritiques, provoquant une augmentation de dureté et une chute 

dramatique de la résilience du matériau. Le mécanisme de cette précipitation est la 

décomposition eutectoide de la phase ferritique. 
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INTRODUCTION 

  

 
 

 
          Les aciers inoxydables duplex sont conçus pour avoir une microstructure à l’état 

recuit se composant de deux phases approximativement égales d’austénite et de ferrite. La 

structure duplex présente l’avantage de tirer profit des meilleures propriétés de chacune des 

deux phases, profitant ainsi d’une combinaison entre de bonnes propriétés mécaniques et 

une bonne tenue en milieux corrosifs. Leurs propriétés mécaniques élevées permettent un 

allègement des structures.  

Leur utilisation s’étend sur plusieurs domaines industriels : pétrochimie, eau de mer, pâte à 

papier….  

         Les aciers inoxydables  duplex sont susceptibles à la précipitation de certaines phases 

qui affectent la résistance à la corrosion et les propriétés mécaniques, Ces phases peuvent 

se former pendant la solidification de l’alliage ou durant les traitements thermiques, même  

en raison des processus de vieillissement pendant l’utilisation.  

          Notre étude a pour but d’étudier les phénomènes de précipitation dans l’acier 

inoxydable duplex 2205 après traitement de mise en solution et vieillissement. Parmi les 

phases pouvant apparaître lors d’un traitement de vieillissement, la phase sigma,  composé 

intermétallique dur et fragile, riche en Chrome et en Molybdène avec une structure  

tétragonale complexe. On peut observer aussi la présence des carbures de Chrome.  

          Les méthodes d’investigation utilisées sont ; la microscopie optique, la microscopie 

électronique à balayage, la technique d’analyse d’image, la diffraction des rayons X, les 

essais de microdureté et de résilience. 

        Afin d’atteindre notre objectif, on a jugé opportun de diviser cette  étude  en trois 

étapes, La première  consiste en une recherche bibliographique sur le comportement 

structural et mécanique des aciers inoxydables duplex. La seconde  concerne les techniques 

expérimentales utilisées pour la caractérisation métallurgique, et la troisième 

étape consistera en la présentation et interprétation des résultats obtenus. 
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CHAPITRE  1 

ETUDE BIBLIOGRAPHIQUE 
 

 
 
1.1     Principales familles des aciers inoxydables  

         Les aciers inoxydables sont des alliages à base de fer, ayant la propriété de résister à 

plusieurs types de corrosions tout en gardant des caractéristiques structurales et 

mécaniques élevées. Le remède à ce phénomène consiste à séparer les surfaces métalliques 

actives du milieu environnant par une couche de passivation, L’existence spontanée de 

cette couche détermine la limite : métal / couche passive / environnement. C’est la 

composition chimique appropriée de la couche de protection qui confère à  l’alliage sa 

grande résistance chimique [3, 22]. 

1.1.1 Les aciers austénitiques

         Ce  sont des alliages à base de Fe-Cr-Ni, tels que leur structure soit entièrement 

austénitique à haute température (1050 – 1150 ° C). Cette austénite est maintenue à l’état 

métastable à l’ambiante (Ms ≤ 20 ° C). 

1.1.2 Les aciers ferritiques 

         Ce  sont des alliages à base de fer – chrome, ne subissant pas de transformation 

austénitique. L’équilibrage des éléments alphagènes principalement Cr, et gammagènes  C, 

N et Ni doit être tel que l’alliage soit à toutes températures à l’extérieur de la boucle du  

diagramme fer – chrome.  

1.1.3 Les alliages austéno-ferritiques  

         Diffèrent des précédents par le fait que leur équilibre en éléments alphagènes et 

gammagènes est tel que la structure à haute température (1050-1150 ° C) est mixte ferrite + 

austénite. Elle est de même maintenue métastable à la température ambiante par 

hypertrempe, ce qui nécessite que la stabilité de la phase austénitique soit suffisante. Dans 

le cas contraire, on obtiendrait une structure ferrite + martensite. Ces aciers sont sensibles à 

la précipitation de plusieurs types de précipités provoquant la dégradation de leurs 
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propriétés ; ces aciers  sont le sujet de notre étude et seront traités en détail dans les 

chapitres qui suivent. 

1.1.4 Les aciers martensitiques  

         Sont des alliages de base fer – chrome. La structure martensitique est obtenue par 

trempe d’une phase austénitique située à l’intérieur de la boucle γ du diagramme Fe – Cr. 

Les teneurs en chrome et en carbone doivent être choisies de façon à pouvoir atteindre par 

chauffage l’intérieur de la boucle γ. 

Les autres éléments d’additions, en particulier le Nickel, seront limités à des teneurs de 3 à 

4 % pour éviter de stabiliser l’austénite.     

1.2    Présentation des nuances duplex austéno-ferritiques  

1.2.1. Définition  

         Il s'agit d'aciers inoxydables biphasés contenant une proportion ferrite / austénite de 

l'ordre de 50 %. Ils sont insensibles aux corrosions intergranulaires et sous contrainte, et 

présentent des caractéristiques mécaniques élevées. 

     Pour ces alliages, les procédures d’élaboration doivent être minutieuses afin d’éviter 

la formation des phases secondaires et maintenir  une   bonne  fraction   volumique ferrite / 

austénite. Leur composition chimique comporte  20 à 25 % de chrome, 5 à 9 % de nickel et 

une teneur en carbone généralement inférieure à 0,06 %. Les diagrammes Fe - Ni - Cr (figures 

1.1 et 1.2) illustrent l'importance que possède la pondération entre addition de nickel et de 

chrome sur la structure de l'alliage. D'autres éléments contribuent également à l'équilibrage de 

la nuance ; on les classe en deux familles, l’une regroupant les éléments favorisant l'apparition 

de la phase austénitique ou éléments gammagènes, l'autre regroupant les éléments alphagènes 

favorisant l'apparition de la phase ferritique.  

          
         Du fait de leur teneur élevée en chrome, ces aciers sont sensibles à la formation de 

phase fragilisante principalement entre 700°C et 900°C et ce, même pour des maintiens de 

courte durée. La fragilisation par la présence de la phase sigma peut se produire à des 

temps de l’ordre de 3 minutes. 

 
         Notons bien que la dégradation des propriétés mécaniques se produit avant même la 

détection microstructurale des phases intermétalliques. Ce qui nécessite une élimination de 



 11

loin de la possibilité d’apparition de ces phases en prenant des températures de mise en 

solution assez élevées [1, 3, 4, 16]. 

Figure 1.1

 

A. point représentatif d’u

B. point représentatif d’u

a. augmentation de la ten

b. Augmentation de la ten

Fig

 

 

B. 

 

 : Diagramme d’équilibre Fe - Cr - Ni  à 1100°C [22]. 

n alliage 18-10. 

n alliage austéno-ferritiques 2205. 

eur en Chrome qui fait apparaître une certaine proportion de ferrite. 

eur en Nickel qui restitue la structure austénitique. 

 

 
ure 1. 2 : Diagrammes binaires   Fe – Ni – C r [1]. 
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1.2.2.  Nuances standard 

EURONORM.............................1.4462 - X2 C r Ni Mo N 22.5.3 

AFNOR .....................................Z3 CND 22.05.AZ 

WERKSTOFF ...........................N r 1.4462 

ASTM........................................UNS S 31803/S 32205            

 
1.2.3. Elements d’addition [1, 3]

 

C r : 

        L’avantage principal du Chrome est l’amélioration de la résistance à la corrosion, 

par la formation d’un film passif permettant l’élargissement du domaine de passivité. 

C’est un élément stabilisateur de la ferrite et constitue aussi l’élément préférentiel pour 

la formation de certaines phases intermétalliques telle que la phase sigma.  

 
       Une équation à été établie dans le but de quantifier l’effet des élément : 

                                                   Cr eq  = %Cr + % Mo + 0.7 +% Nb. 

Ni :  

       Elément stabilisateur d’austénite : sa teneur dépend principalement  de celle en Cr. 

Son rôle est de contrôler la balance des phases et la répartition des éléments, et afin de 

maintenir une proportion de ferrite d’environ 40 à 60%, l’équation du Cr équivalent 

doit être équilibrée par l’équation du Ni équivalant.                     

                                                   Ni eq  = Ni+35C+20N+0.25Cu. 

Mo : 

        Le Molybdène améliore en particulier la résistance à la corrosion par piqûre et par 

crevasse. Comme le Chrome, le Molybdène permet d’étendre le domaine de 

passivation et réduit la  densité de courant dans le domaine actif. C’est un élément 

stabilisateur de la phase ferritique.      

 

C :  

        La teneur du carbone dans la plupart des aciers inoxydables est limité à  0.02% ou 

0.03%, principalement pour éviter la formation des carbures riches en Chrome qui sont 

considérés comme des sites d’initiation de piqûre et des attaques intergranulaires.   
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N :  

      L’azote est un puissant stabilisateur de la phase austénitique. Il est réparti 

préférentiellement dans l’austénite à cause de sa grande solubilité dans cette phase et sa 

concentration dans l’interface du film de passivité. L’azote a de multiples effets sur les 

aciers inoxydables duplex du point de vue des propriétés mécaniques et de la résistance 

à la corrosion.  

Mn : 

        Elément stabilisateur d’austénite. Pour les aciers inoxydables duplex, cet élément 

permet l’élévation du domaine de température d’apparition des phases intermétalliques 

nuisibles telle que la phase sigma. Il favorise la solubilité de l’Azote. Il améliore aussi 

la résistance à l’usure abrasive et les propriétés de traction sans diminution 

remarquable de la ductilité.  

On peut trouver d’autres traces d’éléments d’additions tel que le Cuivre, le Tungstène 

et le  Silicium.   

 

1.3.    Etat structural 

1.3.1. Equilibrage des fractions volumiques des deux phases

  Les aciers inoxydables sont des alliages Fe - Cr et Fe – Ni - Cr, contenant 

éventuellement des éléments d'alliage, soit des interstitiels comme le carbone et l'azote, 

soit des éléments métalliques substitutionnels tels que le Chrome et le Molybdène . 

 
         Comme les aciers au carbone, ils peuvent être dans différents états structuraux 

engendrés par des transformations allotropiques du fer. Selon les teneurs respectives en 

éléments alphagènes ou gammagènes, un effet de stabilisation des phases cubiques 

centrées et des phases cubiques à faces centrées est observé. Cet effet  modifie largement 

l’amplitude des intervalles de température des domaines d’existence de ces phases. Les 

alliages austéno-ferritiques sont donc constitués de grains ferritiques et de grains 

austénitiques, et les fractions volumiques de ces deux phases dépendent de la composition 

chimique et du traitement thermique. 

 
        Le tableau 1.1 donne la classification ainsi que les coefficients d'équivalence en prenant 

comme référence l’influence gammagène du nickel et alphagène du chrome comme unitaire. 

Ces coefficients dépendent en deuxième ordre de la composition globale de l'alliage ainsi 
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que de sa température d'hypertrempe et du taux de ségrégation. 

L’addition d'azote combinée à celle du manganèse peut permettre une substitution aux 

additions de Ni et de Mo  [1, 3]. 

 
Tableau 1.1 : Elément alpha et gamma gène et coefficients d’équivalence  

(à l’état brut de coulée)[3]. 

 

ELEMENTS ALPHA– GENES 

 

Cr             Si           Mo             Al               Ti    

 

ELEMENTS GAMMA-GENES 

  

Ni                               C                             N 

 

 1              1.5           2                 3                 4 

  

 1                                30                            20 

 

1.3.2. Propriétés mécaniques 

      Le tableau 1.2 montre que les aciers inoxydables duplex présentent des valeurs de 

Rm et Rp et de dureté plus élevée que la plupart des nuances austénitiques et ferritiques.  

La propriété principale des aciers inoxydables duplex est la limite élastique élevée à 

température ambiante ainsi que la limite à la rupture.  

 
 

Tableau 1.2 : Propriétés mécaniques de quelques nuances ferritiques, austénitiques et 

duplex [1]. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

  

                                  Nuances           Rp0.2          Rm           A               HB           HRC    
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 Plusieurs approches ont été faites dans le but de prédire les propriétés de résistance à 

la traction par des méthodes théoriques analytiques. Les équations suivantes estiment en 

fonction de la composition chimique les caractéristiques de résistance à la traction. 

 Rp0.2  = 120 + 210 √ N + 0.02 + 2 ( Mn + Cr ) + 14 Mo + 10 Cu + (6015 – 0.0054 δ)δ +   

              (7 + 35 (N + 0.02) ) d-1/ 2     

Rm    = 470 + 600 (N + 0.02) + 14Mo + 1.5 δ + 8  d-1/ 2   Mpa 

                    δ  est la fraction de la ferrite. 

                    d  est la distance interlamellaire.   

        La figure 1.3 montre les propriétés mécaniques de traction de quelques aciers 

inoxydables duplex à différents intervalles de températures et en comparaison avec des 

aciers ferritiques et austénitiques de composition similaire.   
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Figure 1.3 : Effet de la température sur les propriétés mécaniques de traction [1]. 

 

   La résilience des alliages austéno-ferritiques reste excellente même à basse 

température (figure 1.4). Aucune transition ductile-fragile n'est observée. Leur usage peut 

être envisagé jusqu'à - 50°C, voire des températures inférieures avec des précautions 

particulières. 
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         La structure des aciers inoxydables duplex est une structure en bande. Elle est 

directionnelle en terme de distribution de la ferrite est de l’austénite. Ceci réduit la ténacité  

lorsque la fracture est parallèle aux bandes lamellaires ferritiques [1, 2, 7]. 
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Figure 1.4 : transition ductile – fragile pour quelques nuances austéno-ferritiques [2]. 

 
         Les bonnes propriétés mécaniques des aciers inoxydables duplex sont dues 

simultanément  à plusieurs facteurs. 

- Durcissement par solution solide d’insertion des éléments C, N. 

- Durcissement par solution solide de substitution des éléments Cr, Mo, Ni et autres. 

- L’arrangement des deux phases sous forme de bandes lamellaires engendre une 

structure fine. 

- La présence de la phase ferritique qui est plus dure que l’austénite, ce qui augmente 

la dureté de l’ensemble de la matrice. 

- La possibilité de l’existence de l’austénite secondaire. 

- La différence de contraction des deux phases ferritique et austénitique provoque  

     des contraintes internes  au cours du refroidissement. 

La combinaison de ces différents mécanismes explique les propriétés mécaniques 

remarquables de ces  aciers. Ils possèdent aussi la possibilité de durcissement et de 

consolidation par déformation à froid comme le montre la figure 1.5 [1, 3, 19]. 
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Figure 1.5 : Effet de la déformation à froid sur les propriétés mécaniques 

de l’acier inoxydable duplex 2205 [2]. 
 

1.3.3. Facteurs influant sur les propriétés mécaniques 

 
a.       Influence de structure 

 
          L’excellent compromis entre les bonnes propriétés mécaniques des aciers 

inoxydables duplex est expliqué par la structure biphasée de l'alliage. En effet, le 

durcissement est pour partie conféré par la phase ferritique, tandis que la matrice 

austénitique permet de conserver la ductilité et la ténacité. La ferrite  est connue aussi par 

des  valeurs élevées  de résistance à la traction, l’austénite à son tour  présente le 

phénomène de consolidation  induit par déformation. Ces propriétés peuvent être 

conservées même lorsque l’allongement est supérieur à 25%. Cette combinaison de 

propriétés confère aux aciers inoxydables duplex l’aptitude d’être utilisé même pour de 

faibles épaisseurs. On note que la structure en bande, texturée en  fibre, peut entraîner une 

anisotropie des propriétés mécaniques [3, 9, 20]. 
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b.      Influence de la composition.  

 
 Une augmentation des teneurs en chrome, molybdène, cuivre... favorise un 

durcissement par solution solide supplémentaire. Ce durcissement concerne simultanément 

les deux phases de l'alliage. On constate aussi que des additions d'azote jusqu'à 0.12 ou 

0.14 % permettent une nette augmentation des caractéristiques mécaniques de l'alliage. 

Ceci peut s'expliquer par le fait que l'action durcissante de l'azote concerne essentiellement 

la phase austénitique puisque la phase ferritique est rapidement saturée en éléments 

interstitiels. On peut donc avec additions croissantes d'azote, inverser le rapport des 

propriétés mécaniques des deux phases. En effet, avec de faibles additions d'azote, c'est la 

phase austénitique qui sera la première à être plastifiée lors d’une déformation, tandis que 

pour des additions importantes d'azote, c'est la phase ferritique qui doit subir les premières 

déformations plastiques[1, 14, 21]. 

 
c.      influence des traitements thermiques  

 
 Les figures 1.6 (a, b) présentent l'évolution des caractéristiques mécaniques de deux 

alliages austéno-ferritiques en fonction de la température de revenu. Les domaines de 

durcissement 700-900 °C (formation de phases intermétalliques (sigma, Chi)) et 300-500 

°C (formation de la phase ά) sont mis en évidence. Soulignons qu'une fraction volumique 

de phase ferritique transformée en phases intermétalliques conduit à une perte dramatique 

de résilience.  

 Le domaine de durcissement par traitement thermique entre 700 et 950°C doit être 

soigneusement évité. Le deuxième domaine est compris entre 300 et 550 °C. Dans ce 

domaine, on peut obtenir un durcissement notable (figures 1.9, 1.10) mais au détriment 

toujours de l’aptitude à la résistance au choc (figures 1.7, 1.8). Le durcissement des aciers 

inoxydables duplex concerne exclusivement la phase ferritique et conduit à une rupture 

transcristalline par clivage de cette phase lors de sollicitations mécaniques. La résistance 

au choc peut rester néanmoins bonne, en optimisant le traitement de durcissement et en 

ajustant la composition de l'alliage de sorte à conserver au minimum 50% d'austénite. Ce 

phénomène de durcissement de la ferrite associé à une perte en ténacité dans les aciers 

austéno-ferritiques doit être pris en compte pour déterminer les températures maximales 

en service pour un temps d'exploitation donné [1, 5, 8]. 
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igure 1.7 : Effet des traitements de vieillissement entre 400 et 500°C sur l’énergie 

d’impact (Charpy V)  de l’acier inoxydable duplex 2205  [24]. 
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Figure 1.8 : Effet des traitements de vieillissement isotherme à des températures différentes 

sur l’énergie d’impact (Charpy V) de l’acier inoxydable duplex 2205 [23].   
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Figure 1.9 : Effet des traitements de vieillissement entre 400 et 500°C  sur la dureté HRc   

de l’acier inoxydable duplex 2205 [24]. 
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            Temps (min) 

Figure 1.10 : Effet des traitements de vieillissement isotherme à des températures 

différentes sur la dureté HRc de l’acier inoxydable duplex 2205 [23]. 

 

1.4.    Résistance à la corrosion 

          La résistance à la corrosion des aciers inoxydables austéno-ferritiques est due 

comme dans le cas des aciers austénitique et ferritique, à l’existence d’une couche passive 

superficielle procédant des propriétés protectrices. La formation de cette couche obéit à un 

processus d’enrichissement en certains éléments d’alliage tel que le Chrome, le Nickel, le 

Silicium et le Molybdène. 

 
         Le pouvoir protecteur de cette couche - c’est-à-dire le freinage de la dissolution 

anodique - peut varier selon le degré d’agressivité des milieux. Dans le cas des alliages 

biphasés, il est possible que le comportement des deux phases soit distinct, par exemple 

dissolution préférentielle de l’une des deux phases. Cela peut se produire lorsque les 

réactions électrochimiques anodiques et cathodiques se déroulent sur les deux phases 

simultanément mais avec des cinétiques différentes.  

         L’influence de la phase sigma sur les propriétés de corrosion a été le sujet de 

plusieurs études, et cela concerne en général les soudures. La zone affectée thermiquement 

peut être sévèrement sensibilisée par les phases intermétalliques telle que la phase sigma 

[10, 12, 13]. 
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1.5.    Transformation structurale à haute température 

 
Lors d’un traitement thermique isotherme ou anisotherme, plusieurs évolutions 

structurales  peuvent surgir  dans les aciers inoxydables duplex. La plupart des 

changements sont attribués pour majeure partie à la phase ferritique car celle-ci présente des 

vitesses de diffusion plus élevées. Les éléments d’alliage diffusent dans la ferrite cent fois 

plus rapidement que dans l’austénite, cela est principalement la conséquence de la faible 

compacité du réseau cristallin cubique centré.  

Comme il a été mentionné, la ferrite est riche en Cr et Mo. Ces deux éléments 

représentent les constituants privilégiés des phases intermétalliques. En outre, la solubilité 

des éléments dans la ferrite diminue avec la chute de température, ce qui favorise la 

précipitation lors des  traitements à haute température. 

Les évolutions structurales sont regroupées dans trois catégories :  

 - celles se produisant au-dessus de 1050°C. 

 - celles se produisant dans l'intervalle 1050  et 600°C. 

 - celles se produisant en  dessous de 600°C. 

1.5.1. Température supérieure à 1050°C 

 
  Lors d’un refroidissement lent à partir des températures supérieures à 1050°C, les 

aciers inoxydables duplex se solidifient complètement en mode ferritique (ferrite delta), 

Cette solidification est suivie par une transformation  à l’état solide en austénite. Cette 

transformation est réversible, tout réchauffage au - dessus de 1050 jusqu’à 1300°C  

entraîne une augmentation de la quantité de ferrite (figure 1.11). 

          L’élévation des températures conduit à une réduction de la répartition des éléments 

entre les deux phases, le facteur K qui représente le rapport entre la quantité de l’élément 

dans la phase ferritique et sa quantité dans la phase austénitique tend vers l’unité  (figure 

1.12) Dans ce cas, la ferrite devient plus riche en éléments interstitiels tels que le carbone 

et l’azote. Pour les teneurs en Azote  comprises entre  0.25 et 0.4%, la proportion est 

équivalente entre la ferrite et l’austénite à 1250°C. Pour une teneur  inférieure à 0.2% , la 

proportion de ferrite peut atteindre 80 à 85%. Cette observation a une répercussion 

importante sur la structure des ZAT  des soudures. Les grains peuvent devenir équiaxials 

avec le prolongement du traitement à haute température, ou peuvent devenir aciculaires 
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avec la structure de Widmenstätten lors d’un refroidissement intermédiaire. Les structures 

aciculaires sont obtenues aussi dans les dépôts des soudures [1, 3, 11]. 

               

Figure 1.11 : Evolution de la teneur en fonction de la composition de l’alliage et les 

températures d’hypertrempe de 1050°C et 1150°C [3]. 

 

 Cr + 2 Mo + 1.5 Si + 3Al -5 
 

. X = (100 N + 8) (N – 0.3 V –0.3 Ti – 0.04 Nb) t= 
Ni + 0.5 Cu + 15 C +2 + X 

 

 
                                            900     1000      1100      1200    1300   1400 

            Température (°C)                            
 

Figure 1.12 : Influence de la température sur le coefficient de répartition des éléments     

K= (ferrite /austénite) [1]. 
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1.5.2. Température entre 1050 et 600°C 

 

Cette marge de température est le siège de sensibilisation des aciers inoxydables 

duplex à la précipitation des composés et des phases intermétalliques (Voir figures 1.10 et 

1.11). Ces précipités ont en général une  structure cristalline différente de celle  du soluté 

ou du solvant.          

          Entre 700°C et 950°C environ, une transformation structurale peut surgir donnant 

comme résultat carbures + σ + austénite secondaire γ2, avec une migration des interfaces 

ferrite / austénite vers l’intérieur des grains ferritiques. L’origine de cette transformation 

structurale est la décomposition eutectoide de la ferrite, au cours de laquelle résulte un 

gradient de concentration des éléments d’addition entre précipité et matrice. La phase γ2  

s’enrichit en Ni et rejette le Cr et le Mo, encourageant la précipitation des phases riches en 

ces deux éléments, tels que les carbures de Chrome et la phase sigma.  

 
         Sur la figure 1.13, on  remarque le changement des fractions volumiques des phases 

δ, γ, σ, engendré par des traitements isothermes à différentes températures. Plus la fraction 

volumique de la phase sigma augmente, plus celle de la ferrite diminue jusqu'à sa 

consommation totale. La précipitation de la phase sigma peut être influencée par 

l’élévation des températures de mise en solution. Plus cette température est élevée, plus la 

précipitation est plus tente[1, 12, 28]. 
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Figure 1.13 : Fraction volumique des phases ferrite, austénite, sigma  

après traitement isotherme pendant 90 minutes. [17] 
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1.5.3. Température inférieure à 600°C 

 
Ces températures correspondent à un durcissement de la ferrite par l’apparition 

d’autres formes de précipités telles que les phases intermétalliques ά riche en Chrome, la 

phase R (Fe2Mo) riche en Mo et les nitrures Cr2N. L’effet de ces précipités se traduit par 

une réduction de la ténacité [1, 15]. 
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Figure 1. 14 : Effet des éléments sur la formation de différents précipités [1]. 
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Figure 1. 15 : Cinétique de la précipitation   isotherme pour les alliages 
 duplex 2205, 2304, 2507 [2]. 
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1.6.   Cinétiques et types de précipitation 

 
a.      Phase sigma 

 
        Découverte la première fois par Bain et Griffith en 1927, pendant leurs études sur les 

alliages ternaires Fe-Cr-Ni.  

        C’est la plus importante phase intermétallique en terme de réduction de la résistance à 

la corrosion et à la fragilisation. Les teneurs élevées en Cr et Mo favorisent la formation de 

cette phase car ces deux éléments représentent les constituants privilégiés dans la 

formation et la stabilisation de cette phase. 

 

 
 

Figure 1.16 : Structure quadratique de la phase sigma  

 Paramètres : a=8.790  et  c= 4.558 [3]. 

 

        La phase intermétallique sigma est non magnétique, dure et fragilisante. Sa formation 

est associée avec une détérioration de la résistance au choc et la résistance à la corrosion 

(figure 1.17). Elle  germe entre 650°C et 1000°C avec d’autres particules dans  l’ordre de 

préférence suivant : 

- Les joints d’interfaces δ / γ. 

- Les joints de grains δ / δ de haute énergie interfaciale. 

- à l’intérieur des grains ferritiques.   
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Figure 1. 17 : Propriétés mécaniques de l’alliage duplex S32550 en fonction  

de la fraction volumique de la phase sigma, précipité par  

traitement thermique de vieillissement [1]. 

 

         La minimisation du risque d’apparition de cette phase constitue l’un des facteurs les 

plus importants dans la réussite des ouvrages et des constructions en acier inoxydable 

duplex. Dans ces alliages, la ferrite delta est une phase métastable. à des températures 

inférieures à 1000°C ; la phase austénitique tend à croître dans la direction des régions 

ferritiques lorsque l’échantillon est lentement refroidi après mise en solution à haute 

température. Certaines vitesses de refroidissement peuvent donc engendrer une 

précipitation. Ce qui peut être observer dans soudures  des aciers inoxydables duplex pour 

certaines conditions opératoires. La vitesse critique permettant d’éviter la formation de la 

phase sigma au cours du refroidissement est de 0.25 °C s-1,  (figure 1.18) confirmé par T.H. 

Chen, J.R Yang [6, 18, 27].   

         La température limite de la stabilité de cette phase est en général de 1050°C. Tous les 

aciers inoxydables duplex doivent être élaborés dans des conditions de mise en solution 

permettant la dissolution totale de la phase sigma et d’autres types de précipités [6, 8]. 
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Figure 1.18 : Taux de précipitation de la phase sigma pour des échantillons  

refroidis à partir de deux températures de mise en solution.  

1020 et 1080 °C avec les vitesses 0.1, 0.25, 1°C [6]. 

 

        Les attaques chimiques métallographiques électrolytiques permettent l’identification 

et même la quantification de cette phase en utilisant des solutions appropriées telles que 

l’hydroxyde de potassium, l’hydroxyde de sodium [12, 23, 30]. 

 
b.    Phase Chi (χ) 

        
       Comme la phase sigma, la phase χ se forme entre 700 et 900°C dans de petites 

quantités. L’enrichissement de la ferrite en éléments favorisant la formation des phases 

intermétalliques lors d’une exposition à des températures relativement basses ( 700°C ) 

favorise la formation de la phase χ, Les sites de nucléation sont les joints des grains, les 

joints de macles incohérents et les dislocations intragranulaires. Pour les aciers inoxydables 

duplex, cette phase précipite principalement au niveau des interfaces ferrite / ferrite et 

ferrite / austénite en croissant vers l’intérieur de la ferrite. La nucléation de cette phase peut 

être influencée par la déformation à froid, en présentant une fraction volumique 

proportionnelle avec la teneur en Azote.   La phase χ possède les mêmes influences que la 

phase sigma sur la résistance à la corrosion et la ténacité du matériau. Elle peut apparaître 

comme phase intermétallique ou comme carbure de formule M18C. La maille est de 

paramètre a = 0.892 nm avec 58 atomes. 
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       La phase  χ  peut se trouver dans les systèmes binaires et souvent dans les systèmes 

ternaires contenant le Fe, Cr, Mo, avec la composition Fe36 Cr12 Mo10 , et dans les systèmes 

contenant Fe, Cr, Mo, Ni,  sous la formule Fe50 Cr33 Mo13 Ni5 [1, 2, 21]. 

 
c.     La phase Alpha prime ά 

       
        La phase « alpha prime » riche en Cr, connue par sa fragilisation à 475°C  apparaît 

sous forme de particules cohérentes très fines à l’intérieur de la matrice ferritique et ne 

peut donc être détectée par microscopie optique. Sa présence est accompagnée d’une 

augmentation de dureté, une détérioration de la résistance à la corrosion et une diminution 

de la ténacité. Sa marge de température est 300°C - 550°C (figure 1.14, 1.15). La cinétique 

de précipitation de la phase alpha prime est plus faible que celle de la phase sigma ou de la 

phase chi. Les aciers inoxydables duplex peuvent être sévèrement fragilisés par cette phase 

pendant le service. Pour cela la température maximale d’utilisation de ces nuances est 

limitée à 300°C [1, 2]. 

 

d.     La phase G  

       
        La phase G se développe au niveau des interfaces α / ά entre 300 et 400°C après un  

long temps de maintien provoquant un enrichissement en Ni et Si [1]. 

 
e.     Phase R, π et τ 

         
       Les structure de lave ou la phase R (Fe2Mo) riche en Mo, se précipite dans de petites 

quantités entre 550 et 650°C dans les sites intra ou intergranulaire. Ces phases diminuent la 

résistance à la corrosion par piqûre. 

 
       La phase π a été identifiée dans les sites intergranulaires ferrite / ferrite des aciers 

inoxydables duplex après un traitement thermique isotherme entre 550°C et  650°C 

pendant plusieurs heures ; elle est riche en Cr et en Mo et souvent confondue avec la phase 

sigma [1]. 
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f.     Phase ε riche en Cu 

         
       Pour les alliages contenant du cuivre avec ou non du tungstène, d’autres mécanismes 

de durcissement surgissent.  

Une sursaturation se produit dans la ferrite à cause de la diminution de sa solubilité aux 

basses températures entraînant une précipitation d’une phase extrêmement fine, la phase ε 

riche en Cu après un maintien de 100h à 500°C, ce qui élargit le domaine de température 

de durcissement pour les aciers inoxydables duplex [1, 3].   

 
g.     Carbures de chrome  M23C6 et M7C3

 
        Les carbures de chrome les plus répandus pour les nuances duplex ont une forme 

générale M23C6 ; ces carbures peuvent contenir du Mo, leur formation se fait dans la marge 

de température 550°C - 950°C. D’autres carbures précipitent sous la forme M7C6 ou M6C  

(avec M= Cr, Fe, Mo). La formation de ces carbures provoque la détérioration de la 

résistance à la corrosion à cause de l’appauvrissement local en chrome.  

         Le carbure M7C3 se forme entre 950°C et 1050°C aux interfaces δ / γ. Cependant, 

comme la précipitation de ces carbures ne prend qu’environ 10min, on peut les éviter en 

utilisant la technique de trempe normale. Pour les duplex dont la teneur en Carbone est 

relativement élevée ( 0.03% ), la précipitation des carbures M23C6 peut avoir lieu 

rapidement entre 650°C et 950 °C et ne nécessitent qu’une minute de ce précipité à 800°C. 

Les régions préférées des M23C6 sont les interfaces δ / γ lorsque la ferrite riche en Cr et 

l’austénite riche en C sont juxtaposées [1, 2]. 

h.      Nitrures Cr2N et CrN 

         L’azote est ajouté aux aciers inoxydables duplex afin de stabiliser l’austénite et 

d’améliorer la résistance mécanique et la résistance à la corrosion. La solubilité de l’azote 

dans l’austénite est nettement plus élevée que dans la ferrite. A plus haute température, la 

fraction volumique de la ferrite augmente et sa solubilité pour l’azote augmente également. 

Au cours d’un refroidissement ultérieur, cette solubilité diminue et la ferrite devient 

sursaturée en Azote entraînant une précipitation intergranulaire de nitrures tel que Cr2N. 

Ces nitrures en tendance à mieux se former  après une mise en solution à haute température 

suivie d’une trempe. Cependant, le soudage favorise d’autres types de nitrures cubiques 

CrN.  Le maintien isotherme à des températures comprises entre 700°C et 900 °C provoque 
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la précipitation des nitrures intergranulaires Cr2N aux joints de grains ferritiques δ / δ sous 

forme de fines plaquettes[4, 15]. 

Tableau 1.3 : Caractéristique cristallographique des principaux précipités dans les aciers     

inoxydables [3].     
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1.7   Application [1, 3, 4, 25] 

  Les aciers inoxydables duplex de type 2205 (UNS 31803) trouvent de plus en plus 

leurs applications dans des divers domaines : 

- Industrie mécanique. 

- Aéronautique,  

- Nucléaire. 

- Pétrochimique. 

- Pâte à papier. 

- Réservoir de stockage des produits chimiques. 

- Echangeur de chaleurs. 

- Acide organique……..  
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CHAPITRE 2 

PROCEDURES EXPERIMENTALES 
 

 
     Dans cette partie, nous présenterons par ordre chronologique les différentes techniques 

expérimentales utilisées.  

 

2.1.  Identification du matériau utilisé 

       Le matériau utilisé dans cette étude est l’acier inoxydable duplex 2205. Il a été reçu 

sous forme de tube de 170mm de diamètre et de 7 mm d’épaisseur (figure 2.1).  

Analyse de la composition chimique  

L’analyse de la composition chimique de notre acier à été faite au Laboratoire de 

Métallurgie de la Base Centrale Logistique (BCL) de Béni-Mered (Blida). L’appareil 

utilisé est un spectromètre de fluorescence des rayons X. L’irradiation de l’échantillon à 

analyser par un faisceau de rayon X primaire entraîne une émission d’autres rayons X 

secondaires de fluorescence dont les longueurs d’ondes sont caractéristiques des éléments 

constituant l’échantillon.      

Des analyses complémentaires pour le dosage du Carbone ont été faites au 

laboratoire de la SNVI (Rouiba) en utilisant la méthode de fusion avec catalyseur (Cu).     

 

 

 

 

         

 

 

Figure 2.1 : Matériau brut de réception. 
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2.2. Prélèvement des éprouvettes  

Des échantillons sous forme parallélépipédique ont été prélevés du tube non soudé 

afin d’étudier le comportement de l’acier à haute température et la cinétique du phénomène 

de précipitation. Ces éprouvettes ont été destinées à la caractérisation micro structurale et 

mécanique de l’acier.     

        D’autres  éprouvettes ont été prélevées du tube soudé  contenant les différentes zones 

du cordon de soudure, comme le montre la fig.2.2. Ces éprouvettes on été destinées à 

l’étude  du comportement de la zone fondue et de la zone affectée thermiquement. 

 

                                                                                     X 
 
  Y 
 
                        Z 

 

 

Figure 2.2 : Schéma des échantillons. 

 

2.3.  Traitements thermiques  

Les traitements thermiques ont été réalisés dans un four à résistance électrique au 

Centre de Recherche Scientifique et Technique en Soudage et Contrôle (CSC) de Chéraga. 

Le traitement a été réalisé en utilisant un four à résistance électrique. 

a.     Traitement de mise en solution  

        Ce traitement consiste en un chauffage à 1100°C pendant 60min suivi d’une trempe à 

l’eau.  

b.    Traitement de vieillissement 

        Les températures choisies pour le traitement de vieillissement sont 750°C et 850°C, 

avec des temps de maintien allant de 15 à 420min. 
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2.4     Méthodes de caractérisation 

           Les méthodes de caractérisation adoptées dans cette étude sont : 

- Des méthodes destinées à l’observation de la microstructure en utilisant la 

microscopie optique et la microscopie électronique à balayage. 

- Des méthodes destinées à examiner le comportement mécanique de l’acier au 

moyen des essais de microdureté Vickers et des essais de résiliences. 

- Une technique permettant l’analyse et l’identification des différents constituants  

      des échantillons. 

a.        Caractérisation métallographique 

a. 1.     Préparation des échantillons  

L’observation des microstructures nécessite une préparation préalable des  

échantillons. Les étapes de cette préparation sont : 

- Préparation des échantillons à partir des éprouvettes prélevées et traitées 

thermiquement. 

- Enrobage. 

- Polissage : en allant des papiers abrasifs de granulométrie étagée (80 – 1200) vers 

la pâte d’alumine de 0.3 et de 0.05µm de granulométrie.    

 

a. 2.    Attaques métallographiques  

Deux solutions d’attaques chimiques ont été utilisées afin de mettre en évidence la 

structure et la morphologie des grains  et afin d’estimer les proportions des phases après 

chaque traitement (Glyceregia et hydroxyde de potassium KOH électrolytique). Le tableau 

2.1 présente les réactifs utilisés pour révéler la structure en bande des aciers inoxydables 

duplex et la morphologie des grains ferritiques  et austénitiques après mise en solution,  

ainsi que les phases intermétalliques présentes après  les traitements de vieillissement. 

 

 

 

 

 

 

 



 36

Glyceregia :  

       Permet la révélation des joints de grains ferritiques et austénitiques, les interfaces, les 

joints des macles, la précipitation des phases intermétalliques, la morphologie de la 

structure [29]. 

KOH électrolytique :  

        Permet la coloration des phases et des précipités intermétalliques. Contrairement à la 

solution classique Glyceregia, l’hydroxyde de potassium ne révèle pas les joints de macles 

et les joints ferritiques et austénitiques.  

Cette attaque révèle la phase sigma en marron foncé, la ferrite en marron clair ou jaune, les 

carbures en noir tandis que l’austénite reste blanche. En nuance de gris la phase sigma 

devient noir, et la ferrite grise [12, 23, 26, 30]. 

                                                                 Tableau 2.1 : Solutions d’attaques chimiques. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
Type de solution 

 

Compositions et 
paramètres 

 
Classique 

 

 
Glyceregia 

 

10ml HNO3 

 
20-50ml HcL 
 
30ml glycerol 
 

 
Electrolytique

 

 
KOH 

 

Concentration  10 N 
 
Tension 2 V 
 
Temps 3 S 

Bain 
d’électrolyte 

Source 
de 
courant 
continu

Anode (échantillon) 
 
Cathode  

 
Figure 2.3 : Dispositif d’attaque électrolytique. 

 

L’appareillage se compose d’un Becher de 1 à 2 litres contenant l’électrolyte avec 

l’échantillon (anode) placé à quelques centimètres de la cathode en acier inoxydable. [dans 

notre cas, nous avons utilisé une cathode en acier inoxydable austénitique 304L], un 

voltmètre et un ampèremètre permettant de suivre les caractéristique électriques indiquées 

pour la solution approprié.   
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a. 3.  Observation par microscopie optique 

L’acquisition des micrographies optiques a été réalisée au niveau du Centre de 

Recherche scientifique et technique en Soudage et Contrôle (CSC) en utilisant un 

microscope optique de type ZEISS Axio Plan, doté d’une caméra numérique avec logiciel 

(AXIO Cam MRc). 

Analyse d’image

Cette technique permet de tirer profit des micrographies obtenues par microscopie 

optique d’une manière quantitative. L’utilisation des logiciels de traitement d’image 

(ATLAS) permet de mesurer quantitativement les fractions volumiques des phases en 

présence. Pour cela, on utilise des attaques métallographiques appropriées permettant une 

dissolution sélective et une coloration inégale des phases et des précipités.   

a. 4.  Observation au MEB avec microanalyse 

Fonctionnement 

        L’image est formée point par point par balayage de la surface du métal au moyen d’un 

faisceau électronique d’environ 20nm de diamètre, sur une aire carrée comprise entre 

20nm et 0.5 µm selon le grossissement. Ce dernier peut aisément dépasser 50000 (avec une 

résolution de 20 nm), la profondeur de champ atteint les 500µm au grossissement 100, et 

30µm au grossissement 200,  Cette grande profondeur du champ du MEB permet 

d’examiner aisément les micro-reliefs des surfaces de rupture et des morphologies des 

surfaces corrodées. 

La surface du métal émet des signaux modulés qui sont captés par divers détecteurs 

adaptés aux modes de réponse du métal. On peut en effet obtenir des images 

topographiques en captant et en analysant les signaux principaux suivants:  

- Electrons rétrodiffusés (d'énergies très voisines de celles du faisceau primaire) : c'est le 

mode réfléchissant, qui donne un fort contraste avec une résolution courante de 100 nm. 

- Electrons secondaires, de faible énergie, dont les trajectoires courbes permettent de voir 

l'intérieur des anfractuosités, avec une résolution courante de 20 nm; la profondeur de 

champ est 300 fois supérieure à celle du microscope optique. 
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Figure 2.4 : Microscopie électronique à balayage avec spectrométrie X  

et analyse en énergie. 

 

          Cet essai a été réalisé au niveau du Centre de Développement des Technologies 

Avancées (CDTA), le microscope électronique utilisé est de type JEOL  JSM-6360LV.  

          Dans le but de déterminer la nouvelle répartition des éléments d’addition entre les 

différentes phases, la composition chimique de chaque phase été analysée individuellement 

en utilisant la spectrométrie par dispersion d’énergie (EDS). 
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b.     Caractérisation mécanique  

 
b. 1.  Essais de Dureté et de Microdureté  

      
      Ces essais permettent de caractériser les cinétiques de durcissement structural, ils sont 

à la fois rapides et peu coûteux en matériaux (figure 2.5). 

Le Duromètre utilisé est de type INSTRON WOLPERT TESTOR avec une charge de 5Kg 

(HV5). 

 

 

 

Le Microduromètre est d

est de 25g.   

Ces essais a été réalisés

Soudage et Contrôle (CS

b. 2.  Essai de résilience 

L’essai de flexion p

mesurer le travail néces

usiné sous forme carrée

reposant sur deux appuis
Figure 2.5 : dureté Vickers. 

e type BUEHLER Micromet [Hardness Tester], la charge utilisée 

 au niveau du Centre de Recherche scientifique et technique en 

C). 

ar choc ( essai de résilience ou essai de rupture fragile ) consiste à 

saire pour rompre, à l’aide d’une masse pendulaire, un barreau 

 de 1cm2 de section, entaillé en son milieu par une encoche et 

. 

 
Figure 2.6 : Essai de résilience.   
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         L’essai est réalisé conformément à la norme NF EN 10045-1 octobre 1990. à 

température ambiante. Les éprouvettes de résilience entaillées en V, sont ceux définis par 

la norme NF A 875 schématisée par la figure 2.6. 

 

 

Figure 2.7 : Eprouvettes de résilience. 

        L’essai de résilience a été suivi d’une observation des faciès de rupture par 

microscopie électronique à balayage. Cet examen permet de joindre et de faire une 

correspondance entre l’aspect métallurgique microstructural et le comportement mécanique 

de notre acier.      

c.     Analyse par diffraction des rayons X 

Principe 

Le principe de la méthode de diffraction des rayons X est de faire tourner un 

échantillon par rapport à un faisceau monochromatique. Opération au cours de laquelle une 

famille de plans cristallins peut diffracter.  

     Lorsqu'un faisceau de rayons X monochromatiques (de longueur d'onde λ tombe 

sur un matériau métallique, une partie du faisceau est diffusée par les atomes du cristal, 

c'est-à-dire réémise sous forme d'un rayonnement X de même longueur d'onde. Pour que 

l'intensité du rayonnement X réémis soit observable, il faut que les rayonnements 

diffusés par les différents atomes du cristal soient en phase et forment ainsi un faisceau 

diffracté. Cette condition de diffraction est illustrée sur la figure 5 et connue sous le nom 

de Loi de Bragg qui s'exprime sous la forme:   2 d sin θ= n λ 

       Avec :           d : distance entre deux plans réticulaires consécutifs. 

                       θ: angle des rayons X incidents ou diffractés avec le plan réticulaire. 

                         n :  nombre entier appelé ordre de la réflexion. 
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  Cette loi montre que, pour un matériau donné et un faisceau de rayons X 

monochromatiques, il n'y aura diffraction des rayons X que pour des angles d'incidence θ 

bien déterminés. Ces angles sont en relation avec les distances entre les plans réticulaires 

produisant les réflexions. 

 

 

Figure 2.8 : loi de Bragg [22]. 

 

Pour une intensité incidente I0, l’intensité I des rayons X diffractés dépend 

principalement : 

- de l’angle de Bragg θ et de la longueur d’onde λ. 

- de la répartition des atomes dans la maille élémentaire (facteur de structure Fhkl 

- du volume V du matériau irradié. 

- de l’état de perfection du réseau cristallin. 

Un système muni d’un détecteur transmet les différentes informations à un logiciel de  

calcul permettant d’analyser et de reporter les résultats sur un diffractogramme. 

La diffraction des rayons X (DRX). Cet examen a été réalisé au Centre de développement 

des technologies avancées (CDTA)  sur un diffractomètre de type D8 ADVANCE 

BRUKER  en utilisant la source Cu - Kα ( λ = 1.54  Å). 
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CHAPITRE  3 

RESULTATS ET INTERPRETATIONS 
 

 
 

         En premier lieu, nous présenterons les différents états structuraux des échantillons 

après traitement thermique à haute température avec une  identification des phases et des 

précipités ; et en second lieu, nous traiterons le comportement mécanique  de notre acier.  

 
3.1.   Identification du matériau 

 
3.1.1. Analyse chimique 

 
Le tableau 3.1 montre les résultats de l’analyse chimique de notre acier. 

Cette composition correspond bien à celle de l’acier inoxydable duplex 2205. La présence 

des teneurs élevées en éléments gammagènes et alphagènes confère à cet acier l’aptitude 

de présenter une structure biphasée après solidification. 

 
Tableau 3.1 : Composition chimique du matériau étudier. 

 
Elément C Si Mn Ni Mo Cr P S V Cu N 

% en masse 0.03 0.36 1.77 5.70 2.58 22.05 0.018 0.015 0.10 0.20 0.13

 

3.1.2. Examen microstructural  

        
         La figure 3.1 représente la microstructure de l’acier 2205 à l’état reçu, cette 

microstructure est typique aux aciers inoxydables duplex et visualise clairement les deux 

phases : ferrite / austénite. L’austénite est présente sous forme de plages isolées à 

l’intérieur de la matrice ferritique et peut être distinguée par le phénomène de maclage. A 

cet état, l’arrangement de ces deux phases est relativement désordonné.  
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   10µm 

Austénite 
 
 
 
 
Ferrite   

Figure 3.1 : Micrographie optique du matériau à l’état reçu. 

3.2    Traitement  de mise en solution 

 Chauffage à 1100°C pendant 60 minutes suivi d’une trempe à l’eau.  

La figure 3.2 représente la structure de l’alliage après traitement de mise en solution,  ce 

traitement permet un bon équilibrage de la fraction volumique des phases avec une 

répartition homogène des éléments interstitiels ou substitutionnels en diminuant les 

gradients de concentrations localisées des éléments ; il permet aussi l’élimination de toute 

précipitation préalable. 

Sur cette figure, la structure en bande devient plus apparente. La ferrite en gris foncé, 

l’austénite en blanc. 

 

Austénite  
 
 
Ferrite 

  10µm 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure 3.2 : Microstructure après traitement de mise en solution. 
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3.3   Traitement de vieillissement

        Les figures suivantes montrent l’évolution de la précipitation au cours des traitement 

de vieillissement à 750°C et à 850°C pendant les temps de maintien:15min, 120min, 

420min. 

 

(a) 

10µm 

 

                

 

 

 

 

 

 

 

 10

(b) 

µm 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
(c) 

 10µm 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure 3.3 : (a), (b), (c) Vieillissement à 750°C pendant 15min, 120min, 420min 
respectivement. 
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(d) 

  10µm 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

  

(e) 

 10µm 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

(f) 

  10µm 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figures 3.4 : (d), (e), (f) Vieillissement à 850°C pendant 15min, 120min, 420min 

respectivement. 
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         Les figures 3..3 et 3. 4 montrent les  micrographies des échantillons vieilli à 750 ° C 

et à 850 ° C pendant les différents temps de maintien. A travers ces micrographies, on 

observe l’évolution microstructurale des échantillons au cours du traitement. 

On remarque tout d’abord que les évolutions structurales ont eu lieu principalement dans la 

phase ferritique. L’austénite initiale n’a subi aucun changement tout le long des traitements 

de vieillissement. 

         Lors des 15 premières minutes, une précipitation apparaît aux joints d’interfaces 

ferrite / austénite, ferrite / ferrite et même à l’intérieur des grains ferritiques (figures 3.3 a 

et 3.4 d). Ces précipités ont une forme de particules fines dispersées le long des joints. Les 

échantillons traités pendant 60 minutes et plus présentent une autre forme  de précipitation, 

c’est une  phase intermétallique ayant plusieurs morphologies (figures 3.3 b, c et 3.4 e, f). 

Les techniques d’analyse confirment la présence de ces précipités.  

         Les particules précipitées durant les premières minutes au niveau des interfaces et à 

l’intérieur des grains ferritiques sont identifiées comme étant des carbures de chrome de 

formule générale M23C6. La phase intermétallique qui apparaît en blanc sur les figures 3.3 

c et 3.4 e, f est la phase sigma.  

         La cinétique de précipitation  est plus accélérée à 850°C. La température la plus 

élevée permet une diffusion plus rapide des éléments constituant les différents types de 

précipités, à l’intérieur des grains et à travers les joints d’interfaces ferrite / austénite. Ces 

interfaces possèdent une forte énergie interfaciale et sont considérés comme sites 

préférentiels de précipitation. 

        En observant l’évolution de la microstructure pour  chaque température figures 3.3(a, 

b, c) et figures 3.4 (d, e, f), on remarque que la précipitation débute avec l’apparition des 

carbures de chrome, mais ces carbures atteignent une taille maximale dès la première heure 

du traitement en se stabilisant par la suite (figures 3.3 a, 3.4 b). Pour les temps de 

traitement les plus longs (plus d’une heure), la phase intermétallique sigma tend toujours à 

croître à l’intérieur des grains ferritiques, occupant son volume. Plus le temps de maintien 

augmente, plus le phénomène de précipitation s’accélère ; la phase intermétallique sigma 

devient  plus dominante et la fraction volumique de la ferrite diminue. 
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3.4.   Mécanismes et stades de la transformation 

   
   Les résultats précédents montrent que lors du vieillissement, la ferrite est le siège 

d’une transformation structurale. Cette transformation est identifiée comme étant une 

décomposition eutectoide (une phase solide se transforme en donnant naissance à deux 

autres phases solides) donnant comme résultat carbures + phases intermétalliques+ 

austénite secondaire. Ce qui est en concordance avec les études établies par K Min Lee & 

al [5] et D. Y. Kobayashi  & al [10]. 

Cette transformation peur être décrite par les deux réactions suivantes : 

 
                   Ferrite (δ)         Carbures (M23C6) +  Austénite secondaire (γ2)        (1)  

                   Ferrite (δ)         Sigma (σ) +  Austénite secondaire (γ2)                    (2) 
 

 

        A des températures inférieures à 1000°C, la ferrite Delta des aciers inoxydable duplex 

est une phase métastable. Et en raison de la faible compacité du réseau cristallin cubique 

centré, les éléments d’alliages diffusent plus rapidement dans la ferrite que dans 

l’austénite. 

        La précipitation de carbures de chrome et de la phase sigma nécessite la présence des 

teneurs élevées en chrome et en molybdène, leur formation entraîne donc un 

appauvrissement localisé de la matrice en ces éléments. On remarque d’après les 

micrographies des figures 3.3 et 3.4, que les régions voisines de la phase sigma sont 

toujours  de couleur plus foncée que les régions lointaines, ces régions sont très sensibles 

aux attaques chimiques à cause de leur appauvrissement en Cr et en Mo. 

        La ferrite est riche en Cr et possède une plus grande diffusivité de cet élément que  

l’austénite, ce qui explique la germination et la croissance des carbures et de la phase 

sigma préférentiellement à l’intérieur des grains ferritiques. 

La taille maximale des carbures de Chrome est obtenue après environ 60 minutes de 

traitement. Ces particules conservent les mêmes tailles avec le prolongement du temps de 

maintien.  
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3.4.1. Premier  stade de la transformation 

         
          Activation de la précipitation aux joints d’interface ferrite / austénite et aux joints de 

grains ferrite / ferrite et même à l’intérieur des grains ferritiques (figure 3.5). 

Selon la réaction (1), ce sont les carbures de chrome qui germent les premiers, à cause du 

grand pouvoir de diffusion du carbone dans la matrice austéno-ferritique et de sa grande 

mobilité à travers les interfaces ferrite / austénite à haute température. 

 La première réaction se produit rapidement et donne naissance à une structure de 

morphologie lamellaire de carbures et d’austénite selon T.H. Chen et J.R Yang [6]. Et à 

cause du faible % de carbone, la réaction (1) se limite à des particules très fines de carbures 

adjacentes  aux interfaces primaires ferrite / austénite et ferrite / ferrite. 

 

  10µm

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure 3.5 : Vieillissement à 750°C pendant 15mn. 

3.4.2. Deuxième stade de l’évolution structurale  

          La croissance des carbures de chrome est accompagnée d’une nucléation de 

l’austénite secondaire γ2 en repoussant l’interface ferrite/ austénite à l’intérieur des grains 

ferritiques (migration de l’interface δ/γ). Les nouvelles interfaces possèdent une forme 

relativement courbée comme le montre la figure ci-dessous qui représente l’échantillon 

traité à 850°C pendant 1h.  

La courbure des nouvelles interfaces ferrite / austénite selon K Min Lee et al [5]  est reliée 

au gradient des énergies interfaciales au niveau de la jonction particule / joint de grain, 

favorisant les réactions de précipitation lamellaire ou cellulaire. Pour cela, les carbures de 

chrome sont considérés comme des sites préférentiels de la germination de la phase sigma. 
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On remarque la présence de la phase sigma après 60 minutes de traitement à 750°C (figure 

3.3 b)  

 

      10µm

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure 3.6 : Vieillissement à 850°C pendant 60min. 

3.4.3. Germination de l’austénite secondaire et la phase sigma 

 
 Les carbures précipités possèdent une teneur riche en Cr, ce qui provoque un 

appauvrissement en cet élément des régions voisines de la ferrite du fait que le Cr 

nécessaire pour la formation et la stabilité de la phase sigma dépasse la quantité disponible  

dans la ferrite, d’autres quantités de Cr doivent être fournies. Ceci explique 

l’appauvrissement de la ferrite en cet élément au voisinage des joints de grain. La phase 

sigma et la ferrite ont une teneur faible en Ni, la formation de la phase sigma entraîne donc 

un repoussement du Ni vers les interfaces sigma / ferrite. Les régions appauvries en Cr et 

enrichies en Ni se transforment en austénite secondaire et l’équilibrage des phases est ainsi 

réalisé.  

La phase austénitique est composée de l’austénite primaire, qui est la phase initiale 

existante après solidification de l’alliage, et l’austénite secondaire provenant de la 

décomposition eutectoide de la ferrite, localisée entre l’austénite primaire et la phase 

sigma.  

Plusieurs  tentatives de microanalyse par EDS de l’austénite secondaire ont été réalisées. 

[10], Le résultat obtenu est toujours une composition chimique semblable à celle de 

l’austénite primaire, cela est du au fait que le diamètre et le champ de pénétration du 

faisceau d’électrons sont plus grands que les dimensions de cette nouvelle phase, de même 

pour les carbures de chrome.  
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3.4.4. Troisième stade de la transformation   

 
         Les figures ci-dessous montrent la croissance de la phase sigma à l’intérieur des 

grains ferritiques. 

On observe sur cette figure la morphologie de la décomposition eutectoide donnant 

naissance à une structure lamellaire d’austénite secondaire et de sigma. Les lamelles sont 

plus larges à 850 °C à cause de la diffusion et la mobilité des éléments qui atteignent des 

distances plus éloignées (figure 3.4 f). 

         Les particules dispersées et alignées sous forme de fuseaux ont été identifiées comme 

étant des carbures de Chrome.  Leurs dimensions sont très faibles, inférieurs au diamètre 

du faisceau émis lors des microanalyses par dispersion d’énergie (EDS). 

 

 

  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

(a) 

Décomposition 
eutectoide (b) 

γ 

Enveloppement total des carbure l’intérieur 
de la matrice austénitique entre l’austénite 
primaire (γ) et l’austénite secondaire (γ2) 

(c) 

γ

σ 

γ2 

 

 
Carbures 

γ2

Figure 3.7 : Après vieillissement à 850 °C Pendant 420min. 
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On peut résumer l’évolution microstructurale comme suit : 

La cinétique de précipitation est contrôlée simultanément par plusieurs facteurs  et 

donne naissance à des formes variées de composés ou de phases intermétalliques.                         

Premièrement, une précipitation de fines particules de carbures en dispersion au niveau des 

joints d’interfaces austénite / ferrite et ferrite / ferrite, deuxièmement une nucléation de la 

phase sigma aux endroits de plus forte énergie interfaciale ferrite / austénite au contact des 

carbures préformés suivie d’une croissance de la phase sigma a l’intérieur des grains 

ferritiques. 

Les régions ferritiques voisines de l’interface δ / γ se transforment en austénite secondaire 

(γ2). En conséquence, les particules des carbures formées précédemment seront entourées 

et enveloppées entre l’austénite initiale et l’austénite secondaire. 

La présence de précipités intergranulaires tels que les carbures accélère la vitesse 

d'apparition de la phase  sigma, en agissant comme sites de nucléation. 

La figure ci-dessous schématise les différentes étapes de l’évolution structurale au cours du 

traitement de vieillissement.  

                                                                                      σ                                  
                                  Carbure                       γ     γ2

                                                   δ 
    γ    δ             γ     δ                                                             γ   γ2                   

                                                     
                                          σ   
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Figure 3.8 : Schéma de l’évolution structurale. 
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3.5    Résultats de microanalyse 

 
3.5.1. Echantillon vieilli à 750°C pendant 300min 

 
Element Wt % At % 

Si 00.32 00.63 

Mo 02.27 01.31 

Cr 22.34 23.85 

Fe 66.97 66.56 

Ni 08.09 07.65 

Element  Wt %  At % 

 Si 00.92 01.83 

 Mo 04.32 02.50 

 Cr 24.06 25.70 

 Fe 63.84 63.49 

 Ni 06.86 06.49 

Element  Wt %  At % 

 Si 00.64 01.28 

 Mo 05.55 03.23 

 Cr 25.73 27.66 

 Fe 61.63 61.69 

 Ni 06.45 06.14 

 
Austénite : 

 

 

 

 

 

 

 

 

 Ferrite : 

      

 

 

 

 

 

 

 Sigma :  

 

 

 

          

 

 

 

Figure 3.9 : Résultats des microanalyses (Echantillon vieilli a 750°c pendant 300min). 
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3.5.2. Echantillon vieilli à 850°C pendant 420min

   

 

 Element  Wt %  At % 

 Si 00.47 00.92 

 Mo 02.92 01.69 

 Cr 21.77 23.27 

 Fe 66.53 66.24 

 Ni 08.32 07.88 

Element  Wt %  At % 

 Si 00.40 00.78 

 Mo 02.09 01.20 

 Cr 25.70 27.26 

 Fe 67.81 66.99 

 Ni 04.00 03.76 

Element  Wt %  At % 

 Si 00.93 01.86 

 Mo 08.94 05.25 

 Cr 29.42 31.87 

 Fe 56.51 56.99 

 Ni 04.21 04.03 

Austénite : 

 

 

 

 

 

 

  

 

Ferrite : 

 

 

 

  

 

 

 

 

Sigma : 

 

 

 

 

 

 

Figure 3.10. Résultats des microanalyses (Echantillon vieilli à 850°C pendant 420min). 
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       Les microanalyses réalisées sur les différents échantillons montrent la composition 

chimique locale de chaque phase. Ces analyses permettent de déterminer la nature des 

différentes phases en présence dans l’alliage. 

Les résultats correspondent bien à celle des phases : ferrite, austénite, sigma. 

La ferrite delta est riche en éléments alphagènes tel que le Cr, Mo et le Si, tandis que  

l’austénite est riche en Ni. La phase sigma à son tour est plus riche en Cr et en Mo. 

Pour les carbures de chrome, leur taille fine nécessite des tensions élevées de l’ordre de 30  

KV (figure 3.7 c) pour pouvoir les visualiser. Mais le faisceau émis par des tensions 

pareilles dépasse en profondeur les dimensions de ces particules, ce qui donne comme 

résultat lors de toute tentative de microanalyse,  une composition chimique semblable à 

celle de la matrice. 

3.6.    La diffraction des rayons X 

          Les figures 3.11, 3.12 montrent les difractogrammes des échantillons après 

traitement de vieillissement à 750 °C et 850 °C. Sur ces difractogrammes, on remarque la 

présence des piques de ferrite et d’austénite qui sont les deux phases constituant l’alliage.  

A ces températures, les intensités des piques de la ferrite diminuent avec le prolongement 

du temps de maintien du vieillissement, tandis que les intensités des piques de l’austénite 

augmentent. En comparant les difractogrammes des échantillons vieilli avec le 

diffractogramme du métal après mise en solution, on remarque l’apparition d’autres piques 

ayant des intensités proportionnelles au temps de maintien, ces piques correspondent aux  

différents précipités, Ce qui s’explique par le mécanisme de la transformation qui se fait 

selon les deux réactions (1) et (2) citées précédemment. Ces constatations sont en 

concordance avec plusieurs travaux [6,12] 

          La comparaison de ces difractogrammes avec les fiches ASTM présenté dans les 

appendices E, F, G, H montre la présence de la phase sigma et les carbures de Chrome.  

         Après 420 minutes de traitement, les intensités des piques de la ferrite deviennent 

minimales, la fraction volumique majoritaire de la ferrite s’est décomposée, donnant 

naissance aux précipités et à l’austénite secondaire γ2. 
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Figure 3.11 : Diffractogrammes des échantillons vieilli à  750°C. 
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Figure 3.12 : Diffractogrammes des échantillons vieilli à 850 °C. 

 

 



 57

3.7    Analyse d’image [Taux de précipitation] 

         La technique d’analyse d’image à été réalisée, en utilisant des attaques chimiques 

électrolytiques au KOH permettant la coloration inégale et dissolution sélective des phases.  

    

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 G X

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

G

 

 

 

 

Figure 3.13 : Technique d’analyse d’image (Echantillon traité à 1100°C 
(a) 
 
200 

 
(b)
 
 X200 

pendant 60min). 
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         La figure 3.13 illustre un exemple des résultats des proportions de phases obtenus 

après mise en solution à 1100°C. 

(a) Micrographie initiale. 

(b)  Micrographie après analyse d’image  

 
La structure présente une proportion de phase de 50% ferrite 50% austénite avec un aspect  

de bande plus apparent.   

        Ci dessous (figure 3.14), on remarque l’apparition de la phase sigma  en marron foncé 

à l’intérieur de la matrice ferritique,  après attaque électrolytique au KOH.  La ferrite 

légalement colorée, et l’austénite reste blanche.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

                    Figure 3.14 Echantillon revenu  à 850°C pendant 420 minutes 

 
10µm 

Sigma Austénite 

Ferrite

Figure 3.14 : Attaque électrolytique au KOH. 
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           La cinétique de la précipitation de la phase sigma est montrée par la figure 3.15. 

cette figure illustre les différents stades de précipitation pouvant avoir lieu lors d’un 

traitement de vieillissement à 750 °C ou à 850 °C pendant un intervalle de temps s’étalant  

entre 15 minutes et 420 minutes. 

          D’après les variations des deux courbes, on constate que les deux cinétiques sont 

relativement semblables. Après deux heures de traitement, la précipitation devient moins 

accélérée pour les deux températures, en raison de la décomposition de la phase ferritique 

et la diminution de la concentration locale des éléments formateurs des précipités.   
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Figure 3.15 : Cinétique de précipitation. 
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3.8.   Comportement mécanique 

3.8.1  Dureté 

         La dureté augmente avec le temps de maintien pour les deux  températures de 

vieillissement. Les échantillons présentent les mêmes valeurs de dureté jusqu’à 30 minutes 

de traitement. Après, on remarque une augmentation  plus accélérée  à 850 °C pendant 120 

minutes de traitement. 

        Après 120 minutes de traitement, les courbes accroissent parallèlement jusqu’à 

atteindre une augmentation de dureté de  200Hv  pour les échantillons traités à 850 °C et 

de 80Hv  pour ceux traités à 750 °C pendant 420 minutes. 
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Figure 3.16 : Essai de Dureté. 

3.8.2  Microdureté au niveau des phases 

          Sur la figure 3.17 : variation de microdureté des deux phases ferritique et 

austénitique en fonction du temps de revenu, les variations des courbes montre que 

l’augmentation de dureté est attribuée principalement à la phase ferritique. L’austénite n’a 

subi aucun changement structural et ne présente aucune variation de dureté.  
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Figure 3.17 : Microdureté des phases. 

3.8.3    Résilience 

         La figure montre que quelques minutes de traitement de vieillissement suffisent pour 

abaisser considérablement les valeurs d’énergies, ce qui engendre une fragilité détériorant 

l’une des propriétés les  plus importantes de l’acier.  Ces aciers sont donc très sensibles à la 

fragilisation par précipitation. 

L’origine de cette fragilisation est la présence de  phases intermétalliques durs (sigma) et 

des carbures. En poursuivant le traitement de vieillissement pour quelques heures, on 

remarque la dégradation totale des propriétés de résistance aux chocs.  
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Figure 3.18 : Evolution de l’énergie absorbée en fonction du traitement de vieillissement. 
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3.9  Examen des faciès de rupture  

 

 
Après traitement de mise en solution 

(a) 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 

 

 

 

 

 

 

            

 

 

 

 

 
Traitement de vieillissement à 750°C pendant 420min 

(b) 
 
Traitement de revenu à 850°C pendant 420min 

(c) 

Figure 3.19 : (a, b, c) faciès de rupture. 
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          Les figures 3.19 (a, b, c) sont respectivement les fractographies des échantillons 

traités en mise en solution et en vieillissement à 750°C pendant 420 minutes, et à 850°C 

pendant 420 minutes. 

          La figure 3.19 a est une fractographie à cupule, elle représente le caractère de rupture 

ductile transgranulaire accompagnée d’une déformation plastique. Les aciers inoxydables 

duplex sont constitués de deux phases, la ferrite et l’austénite et ces deux phases possèdent 

un large domaine de plasticité.   

Les figures 3.19 b, c montrent les faciès de rupture des échantillons traités respectivement 

à 750°C et 850°C pendant 420 minutes, ces faciès présentent le caractère de rupture fragile 

faisant intervenir le phénomène de clivage. On remarque des fissures sur la fractographie 

(c), ces fissures témoignent du seuil élevé de fragilité à 850°C.  cette fragilité est due à la 

présence des phases intermétalliques telle que la phase sigma qui est la plus dominante, la 

phase sigma est une phase très dure, son domaine de plasticité est très réduit, donc toute 

sollicitation entraîne une concentration de contraintes au niveau des interfaces ferrite / 

sigma et austénite / sigma qui sont les régions de plus forte énergie interraciale. On 

mentionne aussi que la décomposition eutectoide de la ferrite a fait augmenter la densité de 

ces types d’interfaces.  

         La concentration de contrainte provoque la naissance des microcavités, 

l’interconnexion de ces microcavités est l’origine de la propagation des fissures 

provoquant la rupture du matériau.    

 



 
 
 

CONCLUSION 
   

 
 
 

         La cinétique de précipitation est contrôlée simultanément par plusieurs facteurs  et 

donne naissance à des formes variées de composés ou de phases intermétalliques. Le 

mécanisme la transformation structurale étudiée est la décomposition eutectoide de la 

ferrite selon deux réactions : 

 

 

                        

                   Ferrite (δ)         Carbures (M23C6) +  Austénite secondaire (γ2)         

                   Ferrite (δ)         Sigma (σ) +  Austénite secondaire (γ2)                    

         Cette décomposition peut être décrite comme suit : 

Premièrement, une précipitation de fines particules de carbures en dispersion au niveau des 

joints de grains austénite / ferrite et ferrite / ferrite, deuxièmement une nucléation de la 

phase sigma aux endroits de plus forte énergie interfaciale ferrite / austénite au contact des 

carbures préformés suivie d’une croissance de la phase sigma a l’intérieur des grains 

ferritiques. 

        Les régions ferritiques voisines de l’interface δ / γ se transforment en austénite 

secondaire (γ2). La phase γ2  s’enrichit en Ni et rejette le Cr et le Mo, encourageant la 

précipitation des phases riches en ces deux éléments, tels que les carbures de Chrome et la 

phase sigma. Les particules des carbures formées précédemment seront donc entourées et 

enveloppées entre l’austénite initiale et l’austénite secondaire. 

La présence de précipités intergranulaires tels que les carbures accélère la vitesse 

d'apparition de la phase  sigma, en agissant comme sites de nucléation. 

       La précipitation des carbures de chrome et de la phase intermétallique sigma, 

provoque une augmentation significative de dureté et une chute dramatique de la résistance 

au choc du matériau.  

       Souhaitons bien que ce travail sera complété par d’autres techniques d’investigation tel 

que la  Microscopie  Electronique à Transmission avec des microdiffractions.   



 

APPENDICE  A 
 

LISTE DES SYMBOLES ET DES ABREVIATIONS 
 
 
 
 
α        : Ferrite Alpha 

δ        :  Ferrite Delta 

γ        :  Austénite Gamma 

γ2       :   Austénite Gamma secondaire 

σ        :  Phase intermétallique Sigma 

χ        :  Phase Chi 

λ        :  Longueur d’onde Lambda 

θ        :  Angle de diffraction Téta 

τ        :  Phase intermétallique Tau 

π        :  Phase intermétallique Pi 

ά        :  Phase Alpha prime 

ε        :  Phase Epsilon 

G       : Phase G 

d        :  Distance entre deux plans réticulaires consécutifs 

θ        :  Angle des rayons X incidents ou diffractés avec le plan réticulaire 

n        :  Nombre entier appelé ordre de la réflexion 

F.I      : Faisceau de rayons X incidents 

F.D    : Faisceau de rayons X diffractés 

ZAT  : Zone affectée thermiquement 

ZF      : Zone fondue 

MEB  : Microscopie électronique à balayage 

DRX   : Diffraction des rayons X 

EDS    : Spectroscopie par dispersion d’énergie 

 

 
 

 
 
 
 

 



 

APPENDICE B  
 

COMPOSITION CHIMIQUES DES PRINCIPAUX ACIERS INOXYDABLES 
DUPLEX  

 
 

 
 
 
 
 
 

 



 

APPENDICE   C 
 

PROPRIETES MECANIQUES DES DIFFERENTES CATEGORIES DES ACIERS 
INOXYDABLES.  

 
  

Propriétés de traction [25] 
 

 
 

Propriétés de résilience (transition ductile-fragile) [25] 
 

 

 



 

APPENDICE   D 
 

PROPRIETES PHYSIQUES 
 
 

Propriétés physiques des différentes catégories des aciers inoxydables. [25] 
 

 
 
 
 
 

 
                    
                      Conductivité thermique                            Allongement thermique linéaire 
                                                                                                   

 
 

 



 

APPENDICE  E 
 
 

 DIFFERENTS TYPE DE PRECIPITES DANS LES ACIERS INOXYDABLES 
DUPLEX  [2] 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Phase     Symbole         Type                   Formule          Domaine de    Structure          Paramètres  
                                                                                           température  

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 



 

 
APPENDICE  F 

 
SOLUTION D’ATTAQUES CHIMIQUES POUR LES ACIERS INOXYDABLES 

DUPLEX [3] 
 
 

 
 

 
 
 
 
 
 
 

 
 
 
 
 
 
 

 



 

APPENDICE  G 
 

FICHE ASTM  (Austénite)  
 

 
 
 

 



 

APPENDICE  H 
 

FICHE ASTM  (Ferrite)  
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FICHE ASTM  (sigma) 
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FICHE ASTM  (Carbure de Chrome)  
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