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Introduction

Le tissu osseux est un organe biologique qui se régénere en permanence de facon a
conserver I’intégrité du squelette. Ce remodelage osseux permet une réparation tissulaire lors
de fractures mais il peut s’avérer insuffisant dans le cas de Iésions importantes. La chirurgie
moderne permet, lorsque c’est nécessaire de remplacer des tissus osseux endommageés par des
matériaux de substitution naturels ou synthétiques. Parmi les substituts synthétiques, les
phosphates de calcium sont les plus couramment utilisés du fait de leur composition chimique
proche de celle de I’os [1]-[3]. Ils présentent une excellente biocompatibilité et sont bioactifs.
L’hydroxyapatite (HA), de formule Ca10(PO4)s(OH)2, a notamment fait 1I’objet de nombreuses
études [4]-[6]. Cependant, ses propriétés ostéoconductrices ne permettent pas une
recolonisation cellulaire et vasculaire efficace au sein d’implants poreux de grande dimension.
Au cours des derniéres années, de nombreuses recherches se sont donc portées sur
I’amélioration des propriétés biologiques de ’HA. La création d’une architecture controlée et
optimisée au sein des implants, leur fonctionnalisation de surface par des protéines adéquates
ou encore le dopage de I’HA par des éléments chimiques variés font partie des approches
envisagées pour conférer des propriétés ostéoinductrices, angiogéniques ou ostéogéniques au
biomatériau [7]-]9].

La reconstruction de la zone endommagée peut nécessiter la conception de substituts
osseux avec une forme adaptée a I’anatomie du patient. La fabrication additive par CAO/FAO
(conception/fabrication assistée par ordinateur) s’est largement développée ces dernieres
années pour mettre en forme des piéces de géométries complexes et notamment d’implants pour
le domaine biomédical [10]-[13]. La photopolymérisation en cuve, ou stéréolithographie, est
la principale technique utilisée pour concevoir des pieces céramiques de grandes dimensions
avec une haute reésolution [14], [15]. Cette technique nécessite la préparation d’une suspension
photosensible avant la mise en forme ainsi que des traitements thermiques postérieurs afin
d’éliminer les produits organiques et de densifier la piece finale. Des piéces frittées peuvent
également étre obtenues directement a partir d’un lit de poudre sans traitement thermique
postérieur grace au frittage laser sélectif (ou Selective Laser Sintering, SLS, en anglais). Ce
procédé qui permet un gain de temps et le design d’architectures complexes s’est largement
développé pour les metaux et polyméres. Il nécessite que la poudre absorbe une partie du

rayonnement laser pour que 1’échauffement local soit efficace. Pour étre applicable aux
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matériaux céramiques, celles-ci doivent posséder cette propriété ce qui n’est en général pas le

cas avec les longueurs d’ondes habituelles des sources laser utilisables.

Ce projet cherche a répondre a un double objectif : stimuler la recolonisation cellulaire et
vasculaire au sein d’implants en HA de grandes dimensions en utilisant le dopage par des ions
métalliques et ouvrir la porte a la conception de piéces 3D en HA par SLS. Pour répondre a ces
problématiques, I’hydroxyapatite est dopée avec des éléments de transition susceptibles de
conférer aux céramiques a la fois des propriétés biologiques intéressantes et responsables de
phénoménes d’absorption a la longueur d’onde du laser (1 um dans le cas présent). Le choix
des dopants s’est tourné vers le cuivre et le fer. Le cuivre, reconnu pour ses propriétés
antibactériennes, est étudié en vue de limiter les risques d’infections lors de 1I’implantation de
substituts osseux synthétiques [16], [17]. Il possede également des propriétés angiogéniques,
c’est-a-dire qu’il favorise la vascularisation au sein des substituts osseux en stimulant la
sécretion du facteur de croissance de 1I’endothélium vasculaire (Vascular Endothelial Growth
Factor en anglais, VEGF), responsable de la formation de nouveaux vaisseaux sanguins [18],
[19]. Concernant le fer, il a récemment été prouvé que sa présence au sein de biomatériaux
pourrait favoriser ’activité des cellules osseuses Vvia des stimulations électromagnétiques [20],
[21]. Concernant leur caractere chromophore, c¢’est-a-dire leur pouvoir absorbant, les ions fer
(1) possedent une bande d’absorption & la longueur d’onde souhaitée de 1 um [22], [23] tandis
que les ions cuivre (I1) présentent une large bande d’absorption dans le proche infra-rouge [24].
Le dopage de I’HA par ces deux éléments améliorerait donc la capacité d’absorption de la
poudre favorisant ainsi le frittage laser sélectif. Par ailleurs, la localisation et le degré
d’oxydation de ces éléments de transition (Cu*/Cu?* et Fe?*/Fe3*) sont sujets a controverses
dans la littérature et vont dépendre fortement de la voie de synthése mise en ceuvre. Cette thése
porte donc sur la synthése, la caractérisation et la mise en forme par SLS d’hydroxyapatites

dopées au cuivre ou au fer.

Le premier chapitre de ce mémoire est une étude bibliographique visant a expliciter le
fonctionnement du tissu osseux et les propriétés essentielles que doivent avoir les substituts
osseux synthétiques pour permettre une ostéointégration compléte. L’étude se focalise ensuite
sur I’hydroxyapatite et le r6le des substitutions ioniques sur les propriétés biologiques et
structurales de ce matériau. Les cas du cuivre et du fer sont plus particulierement détaillés. Le
principe de la mise en forme par frittage laser sélectif ainsi que 1’influence des parametres de
fabrication sur la microstructure des piéces 3D font I’objet de la derniére partie. Des exemples

concrets de frittage laser de phosphates de calcium seront évoqués.
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Le deuxiéme chapitre s’emploic a détailler les voies de syntheses et les techniques
expérimentales utilisées pour élaborer et caractériser les HA dopées au cuivre ou au fer. Le
principe de certaines techniques sera précise pour une meilleure compréhension. Les tests
biologiques effectuées ainsi que les méthodes utilisées pour la mise en forme par frittage laser

seront également détaillés.

Le troisieme et le quatriéme chapitre sont consacrés a 1’élaboration et la caractérisation des
HA dopées respectivement au cuivre et au fer. L’influence des voies de synthéses utilisées sur
la localisation de 1’¢élément dopant et son état de valence et d’hybridation au sein de la structure
apatitique est étudiée. Une attention particuliére est portée sur la pureté des phases, leur stabilité
thermique ainsi que sur la localisation du dopant dans la maille cristalline, son degré
d’oxydation et le cas échéant la covalence des liaisons engagées avec les anions du proche
environnement. C’est a partir de techniques de sondes locales, comme les spectroscopies RPE
(Cu?*, Fe*"), RMN (*H, 3'P), XANES-EXAFS (Cu) et Mossbauer (Fe), associées a une analyse
précise par DRX, que nous pourrons obtenir toutes ces informations. Enfin, I’influence du

dopage sur la frittabilité de I’HA est précisée.

Le dernier chapitre porte sur une premiére évaluation biologique in vitro des céramiques
d’HA dopées au cuivre et sur la faisabilité de pieces 3D par frittage laser sélectif en vue d’une
application en reconstruction osseuse. Dans une premiére partie, la biocompatibilité des
céramiques dopées avec différents taux de cuivre ainsi que la capacité des cellules a se
différencier en cellules osseuses a leur surface sont évaluées. La seconde partie présente les
premiers essais de mise en forme par frittage laser sélectif direct. L’optimisation des parametres

du procedé sur des motifs 1D et 2D est détaillée avant un essai de frittage en 3D.
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Chapitre 1. Etude bibliographique

I.1. Reconstruction osseuse naturelle ou artificielle

I.1.1. Le tissu 0sseux
Dans notre organisme, 1’0s assure deux fonctions principales : une fonction biomécanique
pour soutenir le corps et protéger les organes vitaux et une fonction biologique pour assurer le
métabolisme phosphocalcique, le stockage des minéraux et la production des cellules
sanguines. Cette diversité fonctionnelle implique une structure et une composition complexes

de l’os.

1.1.1.1. Composition de I’os

Au niveau macroscopique, 1’0s est constitué¢ d’une enveloppe externe dense (5 a 30% de
porosité) et d’une partie interne spongieuse (30 a 90% de porosité, [25]), respectivement
appelées os cortical et os trabéculaire. Au centre de I’os, se trouve la moelle osseuse (Figure 1).
L’os cortical représente 85 a 90% de la masse totale du squelette et remplit principalement une
fonction mécanique du fait de sa rigidité. L’os trabéculaire, qui ne représente
qu’approximativement 15% du squelette, joue quant a lui un réle important dans les échanges
métaboliques [26]. Afin d’apporter ’oxygéne et les nutriments nécessaires aux cellules
constituant 1’0s, des canaux au sein de I’enveloppe externe permettent au réseau vasculaire
(veines, arteres) de traverser 1’os de part en part. Les échanges entre les différents constituants
de I’0s nécessitent un réseau de porosité ouverte important et de pores de taille variable : de
I’ordre du millimétre et plus pour la moelle osseuse, de quelques dizaines de microns pour le

réseau vasculaire et nerveux et de quelques microns pour les cellules [27].

Vaisseaux sanguins

Moelle osseuse

Os trabéculaire

Os cortical

Figure 1 : Schéma de la coupe d'un os. Source : Servier Medical Art.



Chapitre 1. Etude bibliographique

Au niveau microscopique, les 0s sont constitués d’une matrice extracellulaire renfermant
un réseau cellulaire. La matrice extracellulaire est composée a 30% (en masse) d’une phase
organique et & 70% d’une phase minérale. La phase organique contient 90% de collagene de
type I, assemblé sous forme de fibrilles, qui confére a 1’os une certaine élasticité et permet
d’absorber partiellement les chocs. Elle contient également 10% de protéines non-collagéniques
dont des facteurs de croissance tels que le VEGF ou la BMP (Bone Morphogenic Protein,
protéine de la morphogénese osseuse) [26]. La phase minérale apporte la rigidité nécessaire a
I’0s ; elle est majoritairement constituée d’une apatite phosphocalcique non steechiométrique.
L’apatite biologique du minéral osseux ne posséde pas de composition fixe ; elle peut étre
assimilée a une hydroxyapatite carbonatée mal cristallisée pouvant subir diverses substitutions.
Certains ions ou groupements sont présents en quantités non négligeables, comme les ions Na,
Mg?*, K*, Sr?*, CI', F ou COs?> . D’autres, en revanche, sont seulement présents a 1’état de
traces, comme les ions Si**, Zn?*, ou Mn?*. Le Tableau 1 recense les quantités massiques des
éléments présents dans I’apatite biologique, constituant minéral du tissu osseux, et par
comparaison, dans I’hydroxyapatite steechiométrique (HA) de formule chimique
Cai10(PO4)s(OH)a.

Tableau 1 : Concentrations des éléments chimiques constituant I'os et I'hydroxyapatite [28]

Eléments Unité concentration Os HA steechiométrique
Calcium (Ca) (% mass.) 34.80-36.60 39.6
Phosphore (P) 15.20-17.10 185
Carbonates (CO,) 4.80-7.40 -
Sodium (Na) 0.90-1.00 -
Magnesium (Mg) 0.60-0.72 -
Chlore (Cl) 0.10-0.13 -
Fluore (F) 0.03-0.10 -
Potassium (K) 0.03-0.07 -
Strontium (Sr) 0-0.05 -
Silicium (Si) (ppm) 0-500 -
Zinc (Zn) 0-39 -
Chrome (Cr) 0-0.33 -
Cobalt (Co) 0-0.025 -
Manganése (Mn) 0-0.17 -
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Dans la littérature, Legros et al. proposent ainsi une composition « moyenne » de 1’os :
Cag301,7(PO4)43(HPO4, CO3)1,7(OH, 0,5C0O3)0,3,01,7 [29] tandis que Skinner et al. [30] prennent
en considération tous les éléments de substitutions pouvant étre présents dans I’'HA':
(Ca,Na,Mg,Sr,Pb,...)10(PO4,C03,S04...)s(OH,F,CI,CO3).. Les concentrations exactes des
éléments dopants varient d’un os a I’autre et également en fonction de 1’age des individus. La
réactivité chimique élevée de I’apatite biologique est due a la taille des cristaux, typiquement

de I’ordre de la dizaine de nanometres, offrant ainsi un rapport surface/volume éleve.

Deux grands types de cellules, constituant le tissu osseux, assurent le renouvellement de la
matrice minérale : les ostéoblastes et les ostéoclastes. Les ostéoclastes permettent localement a
la matrice osseuse de se résorber tandis que les ostéoblastes participent, par opposition, a la
synthése de nouveaux tissus pour combler les zones reésorbées. Les ostéoblastes sont ainsi a
I’origine du processus d’ostéogenese. Cette génération de nouveaux tissus confére a 1’os des

propriétés d’autoréparation le rendant capable de se régénérer en cas de lésion.

1.1.1.2. Remodelage osseux

Les millions d’unités fonctionnelles de remodelage contenues dans 1’os sont a la base du
remodelage osseux. Ces unités font intervenir les différents types de cellules osseuses :
ostéoclastes, ostéoblastes et ostéocytes. Le remodelage constitue un cycle comprenant quatre
phases distinctes : 1’activation, la résorption, I’inversion et la formation (Figure 2). Les
ostéocytes sont a ’origine de I’initiation du remodelage osseux. Ces cellules, capables de
détecter des stimuli (contraintes mécaniques, 1ésions...), vont envoyer des messages chimiques
et/ou électriques pour activer la différenciation des cellules souches du sang ou de la moelle
osseuse en ostéoclastes. En réponse a ces messages, les cellules bordantes sécretent des facteurs
de croissance (FC) qui vont permettre la différenciation cellulaire des pré-ostéoclastes. Les
cellules bordantes, qui recouvrent normalement la surface du tissu osseux, laissent alors libre
acces aux ostéoclastes. Ces derniers vont activer la résorption du tissu osseux au niveau de la
zone a remodeler ; cette zone est appelée lacune de résorption. lls dissolvent la matrice minérale
par acidification du milieu puis dégradent la matrice organique sous ’action d’enzymes. Une
fois le travail des ostéoclastes terminé, ils meurent par apoptose. Les macrophages activent alors
la difféerenciation des cellules pré-ostéoblastiques en ostéoblastes via la sécrétion de facteurs de
croissance : c’est la phase d’inversion. Les ostéoblastes assurent ensuite la formation de la
matrice osseuse en deux temps. Une nouvelle matrice collagénique est d’abord produite. Cette
matrice extracellulaire non mineéralisée (MEC) est appelée ostéoide. Sa minéralisation se fait

dans un deuxiéme temps a la jonction entre 1’ostéoide et le tissu osseux deja existant. Des
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cristaux d’hydroxyapatite se déposent entre les fibres de collagene ce qui confere a l'os sa
résistance a la rupture, en plus de sa résistance a I'étirement. Cette phase de formation dure
environ trois mois. Lors de la formation du nouveau tissu osseux, certains ostéoblastes
deviennent des ostéocytes en s’emmurant dans la matrice osseuse qu’ils viennent de synthétiser
tandis que d’autres deviennent des cellules bordantes. Un réseau de canaux, qui s’étend entre
les cellules bordantes et les ostéocytes, permet la circulation de nutriments, minéraux et autres
molécules entre la surface et I’os profond. On entre alors dans une phase de repos, appelée
quiescence, jusqu’a ce qu’un nouveau stimulus engendre un nouveau cycle de remodelage [26],
[31], [32].

Vascularisation
0 Cellules souches Protéines exprimées

meésenchymateuses (CSM)
Pré-ostéoclastes @ @

Fc (\
Cellules bordantes " \@J\ L /
Pre-ostéoblastes ALP +++
‘ @ @ COL 1 ++
OPN+++
“ \

Osteoide

Quiescence\‘*\\\\‘

Résorption

Nouvel os minéralisé

Os pré-existant

Minéralisati}n .
Quie%

Figure 2 : Schéma du remodelage osseux [33]

Lors de la synthése et de la minéralisation de la MEC, les pré-ostéoblastes et les
ostéoblastes, issus de la différenciation des cellules souches mésenchymateuses (cellules de la
moelle osseuse), sécretent de multiples protéines (Figure 2), telles que la phosphatase alcaline
(ALP), le collagéne de type | (COL 1), le facteur de transcription lié¢ a Runt 2 (RUNX2) ou
encore 1’ostéopontine (OPN), qui jouent un réle majeur dans 1’ostéogénese [33]. L’expression
de ces protéines, sous la forme de gaussienne, dépend du stade d’avancement de la
minéralisation de la MEC (Figure 3) et peut étre quantifiée afin de déterminer, par exemple,
I’influence d’un biomatériau sur la différenciation cellulaire et donc sur sa capacité a recevoir

ou activer la formation d’un nouvel os minéralisé.
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Formation de la MEC Minéralisation

ALP ++
COL I +++
RUNX ++

ALP +++
COLI++
OPN +++

ALP -
CoLI-
OPN +++

Figure 3 : Expression des protéines par les cellules selon le stade d'avancement de la
minéralisation de la MEC [34], [35]

Les réparations tissulaires s’accompagnent au préalable de la formation de nouveaux
vaisseaux sanguins. En effet, ces derniers permettent d’apporter I’oxygeéne et les nutriments
indispensables au fonctionnement des cellules et des tissus osseux. La néo-vascularisation a
partir de vaisseaux sanguins préexistants est appelée angiogenese. Les cellules endothéliales,
tapissant la paroi des vaisseaux sanguins, sont a 1’origine de ce processus. A la suite d’un
stimulus, les cellules endothéliales migrent vers la zone a vasculariser. Une étape de
prolifération permet ensuite de fournir de nouvelles cellules pour la croissance et 1’¢longation
d’un nouveau vaisseau sanguin qui se forme grace a la différenciation de ces cellules en une
structure de type capillaire. L’angiogenése est régulée via de multiples facteurs tels que le

VEGF qui stimule la migration et la prolifération des cellules endothéliales [36].

Au cours de notre vie, les os subissent fréeguemment un processus de remodelage. L’os
trabéculaire, par sa nature spongieuse, présente une plus grande surface accessible aux cellules
osseuses, il est donc renouvelé environ cing fois plus intensément que 1’os cortical [31]. La
présence d’une fracture déclenche également ce processus de renouvellement de 1’os.
Cependant, dans certains cas, des problémes mécaniques ou biologiques empéchent 1’os de se
régénérer tout seul. De plus, certaines interventions chirurgicales, telles que 1’ablation de
tumeurs, conduisent & une perte importante de tissus osseux que 1’ostéogénése ne suffit pas a

combler. La reconstruction de ’os doit alors étre assistée.

1.1.2. Greffes osseuses
Pour permettre a I’os de retrouver toute son intégrité quand il ne peut le faire par lui-méme,
des greffes osseuses peuvent étre envisagées. La structure et la porosité des os de certains
mammiferes, notamment des bovins, étant proches de celles des Hommes, il est possible
d’implanter des tissus osseux d’origine animale dans le corps humain : on parle de xénogreffe.
Ces greffons ont une mauvaise compatibilité immunologique et peuvent transmettre des
maladies infectieuses, leur utilisation en tant que substituts osseux a donc été abandonnée. Dans

le cas des allogreffes, le greffon provient d’un individu donneur, autre que le patient lui-méme,
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mais il est tout de méme assimilé a un corps étranger par 1’organisme qui développe des
anticorps, entrainant a terme la résorption du greffon et son rejet. Pour limiter ce rejet, des
immunosuppresseurs sont prescrits a vie aux patients. Le probléme de compatibilité
immunologique peut étre résolu en prélevant le greffon sur le patient lui-méme : on parle de
greffe autologue. Cette greffe est d’autant plus efficace que le greffon est vascularisé puisque
les vaisseaux vont permettre d’apporter 1’énergie et les nutriments nécessaires a la prolifération
cellulaire. L’os est prélevé sur des sites disposant d’un grand volume, généralement au niveau
du bassin, sur la créte iliaque. Néanmoins, le greffon doit rester de petite dimension pour ne pas
handicaper le patient au niveau du site préleve. De plus, la greffe autologue comporte deux
limitations principales : deux opérations (prélevement puis greffe) doivent étre réalisées sur le
patient et des risques de morbidité du site prélevé sont possibles [37], [38]. Afin de pallier ces

limites, la conception et I’implantation de substituts osseux synthétiques se développent.

1.1.3. Substituts osseux synthétiques

Les substituts osseux synthétiques sont des biomatériaux implantés dans 1’organisme afin
de renforcer une structure osseuse ou de combler une perte de substance osseuse. Le terme de
biomatériau a été défini en 1991 par la Société Européenne des Biomatériaux comme « un
matériau congu pour interagir avec les systémes biologiques, qu’il participe a la constitution
d’un dispositif a visée diagnostique ou a celle d’un substitut de tissu ou d’organe ou encore a
celle d’un dispositif de suppléance (ou d’assistance) fonctionnelle » [39]. Le domaine des
biomatériaux est donc tres vaste et regroupe des milliers de composés parmi les métaux et
alliages métalliques, les céramiques, les polymeres et autres matieres molles et les matériaux

d’origine naturelle.

1.1.3.1. Classification des biomatériaux
La nature et la réactivité des biomatériaux vis-a-vis de 1’organisme jouent un role essentiel
dans la réponse des tissus environnants conditionnant I’intimité de 1’interface implant-tissu et
la bonne adhésion du biomatériau au tissu environnant. En 1991, Hench [40] a établi quatre

catégories de biomatériaux selon le mécanisme de fixation avec les tissus.

Les matériaux biotolérés : ils restent séparés des tissus environnants par une encapsulation
fibreuse qui empéche tout échange avec la matrice biologique. L’os « s’accroche » aux
irrégularités de surface de I’implant, on parle de fixation morphologique. L’absence de liaison
biologique ou chimique a I’interface peut provoquer un certain mouvement de 1’implant, ces

matériaux sont donc généralement utilisés dans des situations de compression dans les
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domaines dentaires et orthopédiques [41], [42], [43]. L’acier inoxydable, 1’alliage chrome-

cobalt et les ciments polyacryliques font partie de cette catégorie.

Les matériaux bioinertes sont liés aux tissus par une fixation biologique c’est-a-dire que
les tissus se développent dans les pores a la surface de I’implant. L’augmentation de la zone
interfaciale accroit I’inertie de I’implant et améliore la biocompatibilité. Ces matériaux ne se
décomposent pas ou peu avec le temps, ils sont donc surtout utilisés pour remplacer des
fonctions mécaniques, notamment dans les domaines orthopédiques et dentaires [44], [45], [46].

L’alumine, la zircone et 1’alliage de titane Ti-6Al-4V en sont des exemples.

Les matériaux bioactifs se lient aux tissus environnants par 1’intermédiaire de liaisons
chimiques. Le contact intime qui se crée a I’interface améliore considérablement la bioactivité
et la résistance aux forces mécaniques. Lorsque ce type de matériau présente une porosité
supérieure a 100 um, I’ostéointégration, c¢’est-a-dire la formation d’une « jonction fonctionnelle
directe entre 1’os et la surface de I’implant » [47] et la réparation tissulaire se trouvent
favorisées. L’hydroxyapatite phosphocalcique et les bioverres sont des exemples majeurs de

cette catégorie.

Les matériaux biorésorbables assurent, dans un premier temps, une fonction mécanique en
comblant le défaut osseux, puis ils se résorbent, laissant place a la régénération de 1’os naturel.
L’interface tissu-implant est in fine trés mince, voire inexistante, ce qui en fait la solution
optimale. Néanmoins, les cinétiques de résorption et de néoformation osseuse doivent étre
similaires pour que le matériau joue pleinement son role de support et pour éviter 1’apparition
de contraintes mécaniques dans le cas d’une dissolution trop lente. Dans cette catégorie, on peut

citer le phosphate tricalcique (TCP).

Parmi ces différentes catégories de biomatériaux, les matériaux bioactifs et biorésorbables
sont les plus @ méme de favoriser la repousse osseuse du fait de la création d’un contact intime
entre le substitut et 1’os améliorant la biocompatibilité. En plus de leur bioactivité (et
biorésorbabilité), d’autres propriétés, intrinséques et extrinséques aux biomatériaux, sont

également nécessaires pour permettre la formation d’un nouvel os.
1.1.3.2. Propriétés nécessaires a la repousse osseuse

% Biocompatibilité
En premier lieu, un substitut osseux doit étre biocompatible. La biocompatibilité implique,

d’une part, que le matériau ne soit pas a 1’origine de phénomeénes nocifs pour la santé du
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receveur (toxicité, carcinogénicité) et, d’autre part, que les tissus et fluides physiologiques du
receveur n’altérent pas le matériau. La réponse de 1’organisme dépend de la nature du
biomatériau et de sa zone d’implantation (tissus, organes). La Sociét¢ Européenne des
Biomateériaux a ainsi défini la biocompatibilité comme la « capacité d’un matériau a induire une

réponse appropriée de 1’hote dans une application spécifique » [48].

% Ostéoconduction, ostéoinduction

Les substituts osseux doivent également répondre a deux autres propriétés essentielles :
I’ostéoconduction et I’ostéoinduction. L’ostéoconduction est la capacité passive d’un matériau
a supporter la repousse osseuse par invasion vasculaire et cellulaire. Les matériaux
ostéoconducteurs favorisent la repousse osseuse lorsqu’ils sont en contact direct avec 1’0s ;
I’invasion vasculo-cellulaire ne s’effectue donc que sur un faible volume a la surface de
I’implant (environ 1 cm®) [49], [50]. Pour permettre 1’ostéointégration compléte de substituts
de grandes dimensions, les matériaux implantés doivent étre capables d’induire la prolifération
et la différenciation des cellules pré-ostéoblastiques en ostéoblastes matures au sein de
I’implant, on parle de matériaux ostéoinducteurs. Une nouvelle matrice osseuse minéralisée

peut alors étre créée sans un contact direct substitut/os.

Les substituts osseux synthétiques étant généralement de nature ostéoconducteurs, de
nombreuses études cherchent a modifier leurs propriétés pour les rendre ostéoinducteurs.
L’ostéoinductivité peut étre améliorée via I’ immobilisation de molécules, telles que des facteurs
de croissance, a la surface des biomatériaux. En effet, la libération locale de ces protéines dans
I’organisme est a I’origine de la cascade biologique nécessaire a la formation osseuse. Il a été
prouvé que la fonctionnalisation surfacique de divers matériaux par la BMP-2 (protéine de la
morphogéneése osseuse) favorise in vitro la différenciation ostéogénique des cellules souches
ainsi que I’expression des genes impliqués dans la formation osseuse, comme 1’ostéocalcine et

le collagéne de type I. La croissance osseuse est ainsi favorisée in vivo [51]-[53].

Certains matériaux, comme les phosphates de calcium ou le titane, peuvent acquerir des
propriétés ostéoinductives, dites intrinséques, par le biais d’une modification de leur
architecture [54]-[57] telle que la géométrie de surface, la topographie et la porosité en jouant
plus particulierement sur la taille des pores [58]-[60]. Les macropores de 300 a 500 pum
favorisent le développement de la vascularisation et donc la croissance de nouveaux tissus
osseux minéralises [61], [62] tandis que les micropores (<50 um) permettent 1’invasion

cellulaire, I’accumulation de facteurs de croissance (comme les BMPs) ainsi que la formation
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de tissus fibreux [59], [63]. L’interconnexion entre les macro- et micropores assure la
circulation des fluides physiologiques permettant les échanges ioniques ainsi que le transport
des nutriments et des cellules nécessaires a la formation osseuse. Des structures poreuses multi-
échelles sont ainsi de plus en plus développées en ingénierie tissulaire afin de favoriser

I’ostéointégration [64]-[66].

% Ostéogénese, angiogenese

Pour permettre la formation d’un tissu osseux minéralisé, I’ostéogénése et 1’angiogeneése
sont deux phénomenes indispensables. L’ostéogénése correspond au processus d’élaboration
du tissu osseux tandis que 1’angiogenese correspond au processus de croissance de nouveaux
vaisseaux sanguins a partir de vaisseaux pré-existants. Il est important de noter que la capacité
a stimuler 1’ostéogénése est intimement liée a 1’angiogenese : 1’ostéogénese ne peut avoir lieu
sans I’angiogenése. En effet, I’apport de nutriments aux cellules osseuses capables de régénérer
I’os se fait via le réseau de vaisseaux sanguins. L’ostéogénése est favorisée par le caractére
ostéoinducteur du matériau, quant a 1’angiogenese, elle peut étre améliorée via une
fonctionnalisation de surface par des facteurs de croissance tels que le VEGF (facteur de
croissance de 1’endothélium vasculaire) [19], [67]. Ce dernier favorise la prolifération et la
migration des cellules endothéliales qui tapissent I’intérieur des vaisseaux sanguins.
L’utilisation de protéines recombinantes (c’est-a-dire produites par une cellule génétiquement
modifiée) telles que les BMPs et le VEGF a cependant été limitée par les autorités de santé car
un relargage important et non contrélé de ces substances pourrait conduire a des effets
secondaires [8], [19]. L’ utilisation des oligo-éléments naturellement présents dans le corps
humain (sodium, fer, iode, chrome, cuivre...) serait une alternative. En effet, il a été prouvé que
ces eléments jouent un réle majeur au niveau biologique. Le lithium, le zinc, le strontium et le
manganése ont été reconnus pour favoriser 1’ostéogénese tandis que le magnésium, le cuivre et
le cobalt stimulent 1’angiogenese [8]. Ainsi de récentes études cherchent a améliorer ces deux

processus au sein des biomatériaux grace au dopage par ces éléments [19], [68]-[71].

1.1.3.3. Intérét des céramiques de phosphates de calcium
Les phosphates de calcium présentent 1’avantage majeur d’avoir une composition chimique
proche de celle du minéral osseux ; ces céramiques sont donc parfaitement biocompatibles. De
plus, elles présentent des propriétés ostéo-conductrices et bioactives ce qui en fait de trés bonnes
candidates pour la reconstruction osseuse. Les phosphates de calcium peuvent étre utilisés en
tant que matériaux de comblement osseux sous la forme de blocs ou de granules [72], de ciment

[4], [73] ou encore en tant que pieces volumineuses pour la reconstruction de défauts osseux
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importants [74]. Leur fragilité et leur faible résistance mecanique restreignent leur utilisation
dans des zones soumises a de fortes contraintes (hanches, genoux). Dans ce cas, des matériaux
bio-inertes sont préférés et un revétement de phosphate de calcium est appliqueé a leur surface

pour améliorer leur bioactivité [75], [76].

Parmi les phosphates de calcium, I’hydroxyapatite et le phosphate tricalcique beta (B-TCP)
sont les deux composes les plus étudiés. La principale différence entre ces deux composés est
au niveau de leur solubilité. L’hydroxyapatite est un composé stable avec une faible solubilité
ce qui limite son remplacement par 1’os naturel. En revanche, le B-TCP se résorbe beaucoup
plus rapidement (6 & 24 mois). La libération locale d’ions Ca?* et PO4* qui en résulte favorise
la bioactivité et la néoformation osseuse. La synthése de composés biphasés contenant des
rapports HA/B-TCP variables permet de moduler la solubilité et donc de contrdler la vitesse de
résorption du matériau. Ces composés semblent étre des candidats prometteurs dans la
reconstruction osseuse [77]-[79]. Néanmoins, la résorption du substitut osseux n’est requise
que dans des zones soumises a une certaine contrainte, pour combler 1’0s du tibia par exemple.
Dans ces cas, le remplacement a terme de I’implant par 1’os naturel permet de renforcer la
résistance mécanique. La zone cranienne n’étant a I’inverse soumise a aucune contrainte, la
reconstruction osseuse peut se faire via I’implantation de substituts permanents en

hydroxyapatite [80].
|.2. Hydroxyapatite : propriétes et substitutions

1.2.1. Généralités sur ’hydroxyapatite

1.2.1.1. Structure cristallographique

L’hydroxyapatite, Caio(POs)s(OH)2, fait partie de la famille des apatites de formule
générale M10(X0a)sZ2 ou M représente généralement un cation métallique divalent, XO4 un
groupe anionique trivalent et Z un anion monovalent. Elle présente une structure hexagonale
dont les paramétres de maille sont:a=b=9,421 A, c=6,884 A et a = p =90°, y = 120° [81].
Son groupe d’espace, P63/m, est caractérisé par un axe 6 principal selon ¢ perpendiculaire a
deux axes 3/m selon a et b. La structure cristallographique de I’HA est représentée sur la Figure
4. Les dix calcium sont répartis sur deux sites non equivalents. Quatre calcium, notés Ca(1),
occupent les sites de Wyckoff 4f . lls sont coordinés a neuf atomes d’oxygene assoCiés a Six
groupements phosphate PO4* différents qui forment un tunnel selon I’axe ¢ (tunnel I). Les ions

Ca(1) sont au centre de ce tunnel, deux au niveau z = 0 et deux autres au niveau z = 0,5. Les six
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autres calcium, notés Ca(2), occupent les sites 6h de la structure : trois a la cote z = 0,25 et trois
autres en z = 0,75, formant eux-mémes un nouveau tunnel hexagonal selon I’axe ¢ (tunnel 11).
Ces six calcium sont coordinés a six atomes d’oxygéne associés a cing groupements phosphates
et a un oxygene d’un groupement hydroxyle situé au centre de chaque triangle forme par les
ions calcium. Ils ont donc une coordinence de 7. Les six tétraédres PO4 forment un arrangement
hélicoidal de z = 0,25 a4z = 0,75 [82]-[84].

b) a<—l—»b

o]

Tunnel Il

Figure 4 : Structure cristallographique de I'nydroxyapatite vue selon une projection suivant I’axe c (@) ;
tunnel 1l vu parallelement a I’axe ¢ (b)

1.2.1.2. Conditions d’existence
La famille des phosphates de calcium, dont fait partie I’hydroxyapatite, regroupe de
nombreux composes chimiques sous différentes formes : hydrates, hydroxydes ou anhydres.
Les conditions d’existence des composés stables a 25°C ont éte définies par Brown a travers le
diagramme ternaire CaO-P20s-H>O (Figure 5). L’hydroxyapatite est un composé défini de
rapport atomique Ca/P = 1,667. Diverses phases de phosphates de calcium définies par leur
rapport Ca/P peuvent étre obtenues en fonction du pH et de la température. Elles sont présentées

dans le Tableau 2.

En milieu aqueux, dans le systeme ternaire CaO, P.0s, H2O, les différentes phases de
phosphates de calcium sont stables sur une large gamme de pH dépendant de leur rapport Ca/P.
Le classement de leur solubilité dans un ordre décroissant a été établi comme suit : phosphate
de calcium amorphe (ACP), phosphate dicalcique dihydraté (DCPD, brushite), phosphate
dicalcique anhydre (DCPA, monétite), phosphate octacalcique (OCP), phosphate tricalcique
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(TCP) et hydroxyapatite. La monétite et la brushite sont ainsi thermodynamiquement stables
uniquement & pH acide (< 4) tandis que ’HA est I’espéce la plus stable, notamment sous
conditions physiologiques. La formation de 1’hydroxyapatite se fait via un mécanisme de
dissolution — précipitation passant par la formation de certains des intermédiaires cités
précédemment en fonction des conditions de synthése [85]. L’obtention de ’HA nécessite donc
un temps de maturation plus ou moins long dépendant du rapport Ca/P, de la température et du
pH. Le respect de la steechiométrie et les conditions de synthése jouent ainsi un réle essentiel

dans la pureté finale de I’hydroxyapatite.
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Figure 5 : Diagramme CaO-P,0s-H,0 a 25°C [86]

Tableau 2 : Formule chimique et rapport Ca/P des différents phosphates de calcium

Composé Abreviation Formule chimique Ca/P atomique
Phosphate monocalcique monohydraté MCPM Ca(H,P0,);.H,0 0,50
Phosphate monocalcique anhydre MCPA Ca(H,P0,), 0,50
Phosphate dicalcique dihydraté (brushite) DCPD CaHPO,.2H,0 1,00
Phosphate dicalcique anhydre (monétite) DCPA CaHPO, 1,00
Phosphate octacalcique ocCp CagH,(P0O,)s.5H,0 1,33
Phosphate tricalcique (a/B) TCP Cay(POy), 1,50
Hydroxyapatite HA Cayy(PO,4)s(OH), 1,67
Phosphate tétracalcique TTCP Ca,0(P0O,), 2,00
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1.2.1.3. Voies de syntheses
La synthése de I’hydroxyapatite a fait I’objet de nombreuses études. Les différentes
techniques utilisées peuvent étre classées en deux grandes catégories : les synthéses par voie
seche (voie solide, mécanochimie) et les synthéses par voie humide (précipitation, sol-gel,
hydrothermale). Les paragraphes suivants s’attachent a la description des syntheses effectuées

par voie solide et par précipitation.

% Synthese par voie solide

La synthése par voie solide est une technique relativement simple a mettre en ceuvre, basée
sur une diffusion activée thermiquement des atomes de solides précurseurs initialement co-
broyés et compactés ensemble. Cette technique conduit a 1’obtention de produits trés bien
cristallisés mais nécessitant des températures élevées et des temps de traitement longs
conduisant a des tailles de cristallites importantes. Cette technique conduit généralement a
I’obtention de particules de 1’ordre du micron présentant des formes irréguliéres [87]. La
frittabilité des poudres obtenues est ainsi relativement faible. Les précurseurs sont mélangés en
quantités steechiométriques et broyés avant de subir un cycle thermique allant jusqu’a des
températures de 1250°C pendant plusieurs heures. On peut citer comme couples de précurseurs
le phosphate tricalcique Caz(POa)2 et I’hydroxyde de calcium Ca(OH)2 [84], [88] ou la brushite
CaHPO4.2H20 et le carbonate de calcium CaCOz [89]. Des phases secondaires sont souvent
observées aprés calcination [88], [89]. Ces hétérogéneités dans la composition finale des
poudres sont dues aux trop faibles coefficients de diffusion atomique atteints, méme a haute
température. Pour ces raisons, les syntheses en voie humide ont souvent été privilégiées et plus

particulierement la synthése par précipitation qui est une des voies les plus classiques.

% Synthése par précipitation

Les synthéses en voie humide présentent l’avantage d’atteindre en solution une
homogénéisation parfaite des ions constituants I’HA. Le contrble précis des parametres de
synthese permet egalement un meilleur contrdle des propriétés physiques et chimiques des
poudres finales obtenues en comparaison a la voie seche. La synthése par précipitation
s’effectue généralement en ajoutant goutte a goutte une solution de phosphate PO4% dans une
solution contenant les ions calcium Ca?* tout en contrdlant le pH (contrdle de la concentration
en groupements OH"). Les couples de réactifs calcium-phosphate couramment utilisés sont le
nitrate de calcium Ca(NOs). et I’hydrogénophosphate de diammonium (NH4)2HPO4 ou
I’hydroxyde de calcium Ca(OH). et ’acide phosphorique H3POs. Les réactions chimiques

associees peuvent étre mises en équations telles que proposees ci-dessous.

19



Chapitre 1. Etude bibliographique

10 Ca(NOs3)2 + 6 (NH4)2HPO4 + 8 NH4OH - Cai0(PO4)s(OH)2 + 20 NH4NO3 + 6 H.O (1)
10 Ca(OH)2 + 6 H3PO4 > Caio(PO4)s(OH)2 + 18 H,O  (2)

Le pH et la température sont les paramétres ayant la plus grande influence sur la
composition chimique et la microstructure du composé final. La synthése s’effectue le plus
souvent & pH basique et a une température proche de la température d’ébullition de 1’eau mais
de nombreuses conditions ont été testees dans la littérature. La temperature a une forte influence
sur la cinétique de la réaction. Liu et al. [90] ont montré qu’a température ambiante, le rapport
Ca/P présent dans la phase précipitée, initialement inférieur a 1,667, atteint cette valeur apres
un temps de maturation de 24h. En revanche, une augmentation de la température accélere la
réaction permettant la formation de I’HA en seulement 5 min a 60°C. Une augmentation de la
température permet également d’accroitre la cristallinité du produit final ainsi que la taille des
cristallites [91], [92]. La réduction du pH favorise la formation de 1’hydrogénophosphate HPO4
dans la structure de 1’apatite ce qui conduit a la réduction du rapport Ca/P (i.e. HA déficitaire
en calcium : Caio-x(HPO4)x(POa4)sx(OH)2x) [93], [94] et/ou & la formation de phosphates de
calcium plus stables a pH acide telle que la brushite CaHPO4.2H,0, notamment dans des
conditions défavorables a 1’obtention d’une HA (e.g. température ambiante et temps de

maturation court).

La stabilité thermique de ’'HA affecte ses propriétés mécaniques, sa biocompatibilité, sa
solubilité et sa morphologie. Or, selon les conditions de synthese utilisées, une décomposition
de phase peut étre observée lors de traitements thermiques appliqués a la poudre obtenue par
coprécipitation. En effet, de faibles écarts de rapport Ca/P au sein de la phase précipitée
engendrent des écarts de propriétés importants, notamment de stabilité thermique. Quatre cas
de figure sont explicités ci-apres.

Si le rapport molaire des quantités de matiéres initiales Ca/P est égal a 1,5, la poudre
d’hydroxyapatite brute obtenue est déficitaire en calcium, I’¢lectroneutralité de la structure se
fait alors grace a la substitution partielle des groupements phosphates PO4* par des groupes
hydrogénophosphates HPO42". Seule une structure apatite est détectée en diffraction des rayons
X (DRX) jusqu’a des tempeératures de calcination de 700°C. Entre 700 et 800°C, la
décomposition totale de I’HA sous-steechiométrique en B-TCP est observée (3). A 1125°C, le
B-TCP (systéeme hexagonal) subit une transformation polymorphique (4) en a-TCP (systéme

monoclinique).
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Cag(HPO4)(PO4)s(OH) — 3 B-Casz(POs)2 + H2O  (3)
B-Caz(PO4)2 — a-Caz(POa4)2 (4)

Pour un rapport Ca/P compris entre 1,5 et 1,667, ’hydroxyapatite est toujours sous-
steechiométrique, le méme comportement thermique que précédemment est donc observé
jusqu’a 700°C. L’HA se décompose ensuite partiellement en B-TCP entre 700 et 800°C (5).

Ca10-x(HPO4)x(PO4)sx(OH)2-x — (1-X) Ca10(PO4)s(OH)2 + 3x Caz(PO4)2 + Xx H20 (5)

avec0<x<1

Dans le cas ou le rapport Ca/P est égal a 1,667, I’hydroxyapatite obtenue est
steechiométrique ce qui conduit a 1’obtention d’une poudre thermodynamiquement stable
jusqu’a environ 1450°C. A cette température, elle se décompose en o-TCP et en phosphate
tétracalcique (6).

Ca10(POa4s(OH)2 — 2 Caz(POa)2 + CasO(PO4)2 + H20 (6)

Finalement, lorsque le rapport Ca/P est compris entre 1,667 et 2, une phase secondaire
d’hydroxyde de calcium se forme en plus de I’hydroxyapatite. Cette phase se décompose en
chaux CaO sous I’effet de la chaleur (7). La Figure 6 récapitule les espéces obtenues apreés

calcination de I’HA a des températures supérieures a 800°C en fonction du rapport Ca/P.

Cai10(PO4)s(OH), + x Ca(OH)2 — Caio(PO4)s(OH)2 + x CaO + x H20 (7)

HA + B-TCP ‘ HA + CaO

B-TCP HA

1,5 1,667 2,0 Rapport Ca/P

Figure 6 : Phases obtenues apreés calcination de I’'HA au-dela de 800°C en fonction du rapport Ca/P initial

Ainsi, bien qu’une phase apatitique unique puisse étre detectée en DRX jusqu’a des
températures de calcination de 700°C, la sous- ou sur-steechiométrie en calcium entraine la
formation de phases secondaires au-dela de cette température. Un traitement thermique a haute
température est donc nécessaire pour s’assurer de la pureté¢ de la phase. Le respect de la
steechiométrie peut étre vérifié par DRX apres calcination de la poudre a 1000°C durant 15h

[95] en application de la norme ISO 13779-3 [96].
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1.2.2. Substitutions dans I’hydroxyapatite

1.2.2.1.

Comme mentionne dans la partie 1.1.1.1, ’os naturel s’apparente a une hydroxyapatite

Substitutions d’intérét biologique dans les apatites

carbonatée mal cristallisée contenant différents éléments traces. Ces derniers ont été reconnus
pour avoir un role majeur au sein de 1I’organisme et notamment dans la reconstruction osseuse.
De plus, la substitution du calcium, des phosphates ou encore des groupements hydroxyles par
des ions de tailles variables entraine la création de lacunes et de distorsions au sein de la maille
Tableau 3 : Effets de diverses substitutions au sein de I'HA sur sa structure cristalline, sa stabilité thermique et

ses propriétés biologiques. Abréviations : OB : ostéoblastes, OC : ostéoclastes, CSM : cellules souches
mésenchymateuses [28], [81], [97], [8]. Rappel : r(Ca®*) = 0,99 A

. ) . lon/groupe . L .
Elément Taille (A) o, Microstructure Intérét biologique
substitué
Jalc 1 prolifération OB
Na* 1,02 Ca J cristallinité
Stable jusqu’a 700°C
ald.c angiogenése
Cu® 0,72 Ca vab ) T angiog )
J cristallinité Effet antibactérien
Jalc 1 angiogenése
J cristallinité
Mg+ 0,72 Ca ™ solubilité
Stable jusqu’a 660-700°C
selon le taux de Mg
Mate 1 différenciation OB +
Mn?2* 0,82 Ca J cristallinité minéralisation
Stable jusqu’a 800°C
TaTlc 1 stimulation OB
Sr+ 1,16 Ca M cristallinité jusqu’a /1 inhibition OC
15% molaire
Jdadc jusqua 10% 1 stimulation OB
atomique inhibition OC
Zn% 0,74 Ca a , T ,
J cristallinité Effet antibactérien
P solubilité
Padc Pourrait favoriser la
Fe2/Fe3* 0,77/0,65 Ca J- cristallinité prolifération des OB par
Stable jusqu’a 800°C stimulation électromagn.
al.c ostéoconductivité,
cr 1,81 OH Tad . T )
Stable jusqu'a 1200°C prolifération des CSM
Ja N OB dans la limite d’un
M cristallinité certain seuil : cytotoxique
F 1,33 OH i .
J solubilité si > 500 ng/mL
Stable jusqu’a 1300°C
Site A: Tadc Biorésorbabilité
Site B: J.aTc
(A) POS> ) \l/. ,T\
CO,% J cristallinité
(B) OH e
P solubilité
Stable jusqu’a 700°C
Jatc A prolifération,
Si0, PO,> P

Stable jusqu’a 1000°C

différentiation OB
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cristalline d’HA permettant de moduler ses propriétés telles que sa cristallinité et sa solubilité.
Les effets de certains éléments dopants sur la microstructure et les propriétés biologiques de
’apatite sont répertoriés dans le Tableau 3. Seuls les rayons ioniques effectifs des cations en
coordinence 6 ont été considérés afin d’établir une comparaison. Pour les cations divalents les
plus volumineux, comme Mn?* ou Sr?*, susceptibles d’étre stabilisés dans des sites de
coordinence supérieure a 6, les parametres de maille a et ¢ augmentent. En revanche, a et ¢
diminuent lorsque les cations sont plus petits (Cu, Mg, Zn), excepté pour le fer. Dans ce cas,
I’augmentation du parametre a et la diminution de ¢ pourraient étre liées aux environnements

locaux et aux degrés d’oxydations (DO) différents.

Les études sur les différentes substitutions présentées dans la littérature montrent que la
nature du dopant et la quantité incorporée influe sur sa localisation et son effet sur la structure
cristalline. Or ces modifications structurales vont jouer sur la stabilité thermique du matériau,
sa solubilité, sa bioactivité et également sur sa cytotoxicit¢é dans 1’environnement
physiologique. Il est donc important de s’attacher avec précision a la structure du matériau dope
en vue d’évaluer ses propriétés biologiques pour une application dans la reconstruction osseuse.
Une étude bibliographique détaillée est donc réalisée sur les HA substituées par les deux

¢léments dopants d’intérét dans cette thése : le cuivre et le fer.

1.2.2.2. Hydroxyapatite dopée au cuivre
Dans le domaine des biomatériaux, I’emploi de cuivre, présent a 1’état de trace dans le
corps humain, est de plus en plus étudié du fait de ses propriétés antibactériennes et
angiogéniques. Toutefois, la forme sous laquelle se trouve le cuivre et les quantités libérées
dans I’organisme peuvent étre nocives pour les cellules [98]-[100]. La biocompatibilité de ’'HA

dopée au cuivre dépend ainsi du taux de cuivre incorporé et de sa localisation dans la structure.
a) Intérét biologique

% Propriétés antibactériennes

Aprés I’implantation de substituts osseux, les complications post-opératoires, telles que les
infections, sont récurrentes. Des matériaux biocompatibles et antibactériens pourraient
permettre de résoudre ce probleme. Bien que son mécanisme d’action Soit toujours en cours
d’étude, I’incorporation de cuivre dans divers matériaux et I’activité antibactérienne qui en
résulte ont largement été étudiées dans la littérature. L’évaluation bactériologique in vitro de
divers matériaux ou revétements dopés au cuivre en présence de colonies de bactéries

Escherichia coli a montré une diminution conséquente du nombre de bactéries comparé au
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matériau non dopé [82], [101], [102]. Cependant, les tests de viabilité cellulaire réalisés sur des
HA dopées au cuivre, par Li et al. [82], indiquent que les échantillons dopés présentent une
cytotoxicité envers les ostéoblastes, apres 1 jour de culture, dés 0,1% mol. de cuivre. Il faut
toutefois noter que dans cette étude 1’incorporation du cuivre s’est faite par échange d’ions, ce
qui entraine une substitution en surface et donc provoque un relargage aisé des ions cuivre dans

le milieu physiologique.

% Propriétés angiogéniques

Les propriétés angiogéniques du cuivre ont également été prouvées. Raju et al. [103] ont
incorporé différentes molécules greffées ou non avec du cuivre dans la cornée de lapins et ont
montré qu’une réponse positive a I’angiogeneése était detectée seulement en présence de cuivre.
Un résultat similaire a été observé par Barralet et al. [19]. L’adsorption et la pénétration du
cuivre dans une structure poreuse de brushite présentant un macropore en forme de Y conduit
au relargage du cuivre et a la vascularisation du macropore. La formation de nouveaux tissus
dans le macropore est également observée ce qui confirme le lien étroit entre angiogenése et
ostéogénése. Ces résultats peuvent s’expliquer par une augmentation de la prolifération des
cellules endothéliales en présence de cuivre, comme il a été montré in vitro par Hu [104]. Dans
son étude, des tests de prolifération ont été réalisés dans un milieu de culture contenant des
cellules endothéliales humaines de la veine ombilicale ensemencées directement sur des puits
recouverts de fibronectine. L addition croissante de sulfate de cuivre dans ce milieu permet
d’augmenter la prolifération des cellules jusqu’a une concentration maximale de cuivre de 200
pumol/L. Ceci a été confirmé plus récemment par Wu et al. [105] qui ont montré que la sécrétion
du VEGF par des cellules stromales humaines de la moelle osseuse a la surface de bioverres
contenant différents taux de cuivre était nettement plus importante en présence de 5% molaire

de dopant.

b) Influence des voies de syntheése sur la structure apatitique
Dans la littérature, les principales voies utilisées pour synthétiser des HA dopées au cuivre

sont la co-précipitation, la voie solide et la voie sol-gel.

% Co-précipitation
Le protocole de synthése d’une hydroxyapatite dopée cuivre par coprécipitation est
similaire a celui d’une HA pure. Un précurseur de cuivre (Cu(NOz)2, CuSO4 ou encore CuO)

est ajoute a la solution contenant les ions calcium. La température est généralement maintenue
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entre 80 et 100°C a un pH supérieur a 10 avec un temps de maturation allant de 1 h a 24 h
[106]-[110].

La substitution par coprécipitation du calcium par le cuivre conduit a I’obtention d’un
composé théorique de formule CaioxCux(PO4)s(OH)2. Dans la littérature, ces HA dopées au
cuivre ne sont souvent étudiées qu’a des températures inférieures a 400°C. Dans cette gamme
de température, des phases pures de couleur bleue claire sont obtenues confirmant la présence
d’ions Cu?*. Néanmoins, les rapports (Ca+Cu)/P inférieurs & 1,677 obtenus aprés synthése
indiquent une perte de cuivre au sein de la solution de précipitation [106], [109], [110]. La
substitution du calcium par le cuivre ne modifie pas la symétric hexagonale de I’HA mais
entraine de légéres modifications de la structure selon les diffractogrammes DRX. Une
diminution des parameétres de maille des HA dopées est observée par rapport a I’HA pure.
Certains auteurs notent en plus une corrélation entre I’importance de la diminution des
parameétres de maille et le taux de cuivre [107], [109] tandis que d’autres n’observent aucun
changement [108] entre différents taux de cuivre. Les modifications structurales peuvent étre
expliquées par la configuration électronique particuliere des ions cuivre (11). En effet, le cuivre,
de configuration électronique d°, subit un effet Jahn-Teller provoquant une distorsion en
symétrie octaédrique, par exemple. De plus, des contraintes stériques peuvent apparaitre dans
la structure car les ions cuivre (11) ont une taille inférieure aux ions calcium (rCu®* =0,72 A ;
rCa?* = 0,99 A). Par ailleurs, I’élargissement des pics observés avec 1’augmentation du taux de
cuivre [107], [108] peut étre d a une diminution de la taille des cristallites [107], [110], de
I’HA obtenue par coprécipitation.

La position occupée par le cuivre, étudiée par certains auteurs, ne semble pas encore
totalement identifiée. Elle fait en tout cas 1’objet de controverses. Sutter et al.[110] placent le
cuivre au niveau du site du Ca(2) grace a un affinement structural par méthode de Rietveld.
Néanmoins, d’aprés Othmani et al. [107], une contraction plus importante du paramétre ¢ selon
la direction (002) pour des quantités de dopant inférieures a 10% atomique suggere que le cuivre
occupe le site du Ca(1), a la position (1/3, 2/3, z) tandis qu’une réduction du paramétre a selon
la direction (310) pour des quantités supérieures & 10% atomique suggere 1’occupation du site
du Ca(2), a la position (x, y, 1/4).

L’¢tude de la stabilité thermique des HA substituées au cuivre conduit & leur décomposition
avec formation en proportion grandissante de B-TCP avec le taux de cuivre [106], [107]. De

plus, la decomposition se fait a des températures d’autant plus basses que le taux de cuivre est
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élevé : 800°C pour x = 0,05 mole et 650°C pour x = 0,25 mole [108]. Ce comportement indique
que le cuivre est a I’origine de la déstabilisation thermique de I’HA a des températures bien

inférieures a celles observées pour I’HA steechiométrique.

% Voie solide

Lors des syntheses par voie solide d’HA dopées au cuivre, les réactifs sont broyés et
mélangés dans un mortier avant de subir plusieurs cycles de calcination-rebroyage d’au moins
24 h jusqu’a une température de 1150°C. Les précurseurs utilisés sont genéralement les
suivants : CaCQOgz, CuO et (NH4)2HPO4 ou bien CaHPO. [111]-[115]. Kato et al. [116], en
revanche, ont directement imprégné une hydroxyapatite pure avec du nitrate de cuivre avant
d’effectuer un traitement thermique de 3 ha 1100°C. Par cette voie de synthese, un changement
de couleur des poudres obtenues du gris au violet est observé apres traitement thermique [111],
[113], [114]. Des phases pures d’HA dopées au cuivre sont obtenues a haute température et tous
les auteurs se rejoignent sur la position du cuivre. Le cuivre s’insére au niveau du tunnel
hexagonal en position de Wyckoff 2b (0,0,0) et substitue un proton du groupement hydroxyle
(Figure 7). La formule théorique suivante est ainsi considérée : Cai0(PO4)sCuxOyH,. Zykin et
al. [115] ont montré que I’insertion du cuivre est d’autant plus importante que la température
de calcination augmente. Suivant leur protocole opératoire, le taux de cuivre incorporé croit de
x = 0,06 mole apreés traitement a 800°C a x = 0,58 mole a 1200°C, ce qui s’accompagne d’une
augmentation des parametres de maille de 1’apatite. Un effet similaire sur les parameétres de
maille est observé avec I’augmentation du taux de cuivre dans d’autres publications [111],
[112], [116]. Ces résultats divergent donc fortement de ceux obtenus avec des synthéses par
coprécipitation. La voie de synthese utilisée influence donc la localisation du cuivre et les

modifications structurales engendrées sur la structure apatitique.

Figure 7 : Fragment de I'axe hexagonal de I'HA. Gauche — HA non dopée. Milieu — Insertion d’un atome de
cuivre isolé. Droite — insertion de deux atomes de cuivre successifs [115]
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Les données vibrationnelles en spectroscopie infrarouge a transformée de Fourier (FTIR)
confirment I’insertion du cuivre dans le tunnel hexagonal avec substitution des ions hydrogenes
(Figure 8a). En effet, des bandes liées aux vibrations des liaisons Cu-O apparaissent dans la
région 750 — 850 cm™ [113]. De plus, les bandes de vibrations des groupements hydroxyles
libres & 631 et 3572 cm™ diminuent avec 1’augmentation du taux de cuivre et de nouvelles
bandes liées a la perturbation des groupements hydroxyles par le cuivre apparaissent dans la
région 3100-3500 cm™ [112], [113].
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Figure 8 : Spectres FTIR d’HA dopées avec différents taux de cuivre, focalisés sur la région des groupements
OH (A) des groupements phosphates et du groupement OH libre marqué par * (B) ainsi que
de la liaison Cu*-O marquée par # (C) [112] (a) ; spectre XPS d'une HA synthétisée pour un taux de
cuivre x = 0,6 [116] (b)

En revanche, le degré d’oxydation du cuivre au sein du réseau HA n’est pas nettement
établi. Selon deux études, le cuivre serait présent sous les deux degrés d’oxydation +I et +II.
Les analyses XPS réalisées par Kato et al. démontrent que les ions Cu* sont majoritaires au sein
de I’apatite [116] (Figure 8b). La présence de ces ions est confirmée par Imrie et al. [112] qui
attribuent la bande infra-rouge observée a 771-778 cm™ a la vibration d’élongation de la liaison
Cu*-O dans les groupements O-Cu-O. La présence d’ions Cu?" est également détectée via
I’acquisition des spectres UV-visible qui montrent deux bandes a 515 et 774 nm dues aux
transitions d-d du cuivre(ll) en coordinence 2 (sites interstitiels en haltere). En revanche, Baikie
et al. [111] détectent une majorité de Cu?* par XPS avec une minorité de Cu®". La présence
d’ions cuivre trivalents est confirmée par Kazin et al. [117] qui ont identifié la présence d’un
chromophore [OCu''O]  dans des hydroxyapatites au strontium dopées cuivre grace a des
caractérisations spectroscopiques et magnétiques. La longueur des chaines oligomeéres
[OCuOCuO] susceptibles de se former a été discutée par Zykin et al. [115]. Dans les
hydroxyapatites au strontium, la valeur de c/4 (1,83 A, [118]), proche de la distance Cu-O dans
Cu20 (1,85 A, [119]), permet bien la formation de chaine oligomérique [OCuOCuO], déja

suggerée par Kazin et al. [120]. En revanche, les hydroxyapatites au calcium ont un parametre

27



Chapitre 1. Etude bibliographique

de maille ¢ plus faible (c/4 < 1.74 A) ce qui ne permettrait pas, a priori, d’adopter une telle
configuration. Une chaine dimérique peut étre envisagée mais elle impliquerait un déplacement

important de 1I’oxygéne terminal situé au centre du triangle formé par les calciums Ca(2).

% Voie sol-gel

Des résultats similaires a ceux décrits pour la voie solide sont obtenus sur les HA
substituées au cuivre préparées par voie sol-gel. En effet, Gomes et al. [121] ont étudié le
mécanisme d’insertion du cuivre dans des phosphates de calcium biphasiques par voie sol-gel
via les precurseurs Ca(NOs)2, Cu(NOs3). et P2Os. Cette voie de synthese conduit a la formation
de nombreuses phases secondaires, et notamment d’oxyde de cuivre CuO pour des taux de
cuivre supérieurs a 1,5% molaire. Des poudres de couleur grise sont obtenues apres calcination
entre 500 et 1000°C puis violette a partir de 1100°C. Ce changement de couleur s’accompagne
d’une augmentation des parametres de maille a et ¢ de I’'HA et du taux d’occupation du cuivre
a la position de Wyckoff 2b (0,0,0) confirmant I’insertion du dopant dans 1’apatite. Des mesures
EXAFS et XPS indiquent respectivement la formation de groupement oxocuprate OCuO et la
présence d’une valence mixte Cu?*/Cu*, le cuivre(l) étant cette fois minoritaire. La substitution
de deux hydrogénes par le cuivre(ll) est alors considérée conduisant a la formule théorique
Ca10-xCux(PO4)s(OH)2-2xO2x. La présence d’ions Cu*, Cu?*, Cu®* en proportions variables ayant

¢été décrite dans la littérature, le degré d’oxydation du cuivre reste encore a clarifier.

Des tests de biocompatibilité ont été effectués seulement sur les céramiques biphasiques
(HA/TCP) dopées avec 1% mol. de cuivre, frittées a 1200°C et ne contenant pas de phases
secondaires. Le taux de viabilité cellulaire normalisé sur le contrfle, correspondant a des
cellules cultivées sur le plastique des plaques de culture, indique que les céramiques dopées ne
sont pas cytotoxiques apres 7 jours de culture. Néanmoins, si I’on considére ’HA comme
référence, une réduction de la viabilité de plus de 30% est observée ce qui est considéré comme
un effet cytotoxique par la norme 1SO 10993-5 [122]. De plus, pour 1% mol. de cuivre et apres
un temps d'incubation de 1 jour, la quantité de cuivre dosée en solution, égal a 3 ppm, est bien
supérieur au taux mesuré par Li et al. [84] de 0,73 ppm. Or, dans leur étude, les céramiques ont
été considerées comme cytotoxiques. Le degré d’oxydation du cuivre pourrait étre a I’origine
de ces différences. La biocompatibilité des céramiques dopées au cuivre demeure donc a

préciser.
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1.2.2.3. Hydroxyapatite dopée au fer
Le fer, et plus particulierement le fer(ll), présente, par sa configuration électronique,
lorsqu’il est en site octaédrique, une bande d’absorption centrée a 1 um due a une transition
électronique entre les niveaux 3d, avec passage d’un électron des orbitales tog & g [123]. Le
dopage de I’HA par ces ions permettrait donc, si le fer pouvait s’ insérer dans un site octaédrique
au sein de la structure au degré d’oxydation +II, d’augmenter la capacité d’absorption de la
poudre sous le faisceau laser (en vue d’un frittage éventuel par SLS). En plus de ses propriétés

optiques intéressantes, le fer est largement utilisé dans le domaine biomédical.

a) Intérét biologique

Le fer, naturellement présent dans le corps humain, est utilisé dans de nombreuses
applications médicales du fait de ses propriétés magnétiques. Les nanoparticules magnétiques
de maghémite y-Fe>Oz et de magnétite FesOa4 sont les plus populaires mais les hydroxyapatites
dopées au fer font également 1’objet d’un intérét particulier. Ces derniéres, sous forme de
nanoparticules, ont été reconnues comme de potentiels candidats en tant que médiateur dans la
thérapie contre le cancer par hyperthermie [124], [125], en tant qu’agent de contraste en
imagerie médicale [126], [127] ou encore comme systéme d’administration de médicaments
[128], [129]. Il a également été récemment montré que les stimulations électromagnétiques au
sein de nanocomposites magnétiques favoriseraient la différenciation des ostéoblastes [21]. Les
propriétés magnétiques des phosphates de calcium dopés au fer permettraient donc d’améliorer
I’ostéoinductivité du matériau [20], [130].

b) Influence des voies de synthese sur la structure apatitique
Différentes voies de synthése ont été utilisées dans la littérature pour synthétiser des HA
dopées au fer(Il) et/ou au fer(IlI). L’oxydation partielle des ions fer(Il) lors de la synthése peut

conduire a I’obtention de composés de valence mixte.

% Coprécipitation

De nombreuses syntheses par coprécipitation ont eté réalisées dans la littérature dans le but
de substituer partiellement le calcium par du fer(Il) ou du fer(lll). Un protocole identique a
celui de la substitution au cuivre est utilisé avec généralement Fe(NOz)s, FeClz ou FeCls [83],

[131]-[140] comme précurseurs du fer.

Les HA dopées au fer ont principalement été étudiées a basse température (inférieure a
600°C). En DRX, une phase pure et mal cristallisée est obtenue. Toutefois, 1’apparition de

magnétite ou d’hématite peut étre observée notamment pour des taux de fer superieurs a 10%
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mol. [133], [136], [141]. La diminution de I’intensité des pics de diffraction ainsi que leur
élargissement avec le taux de fer [138]-[140] indiquent une diminution de la cristallinité de
I’hydroxyapatite. La diminution de la taille des cristallites a été confirmée par des observations
microscopiques [136], [139]. L’¢largissement des pics de diffraction peut également étre
attribué a 1’augmentation des contraintes dans la structure apatitique [110], [136], [138]. Le
décalage des pics observé traduit une modification des paramétres de maille et prouve
indirectement 1’incorporation du fer dans la structure. La substitution du calcium par les ions
fer(11) ou fer(111), tous deux de taille inférieure au calcium (rFe?* = 0,77 A ; rFe®* = 0,65 A en
coordinence 6), laisserait présager une diminution des parametres de maille. Néanmoins, les
variations des paramétres de maille avec le taux de fer différent d’un auteur a ’autre. Wu et al.
[139] observent une augmentation des deux paramétres a et ¢ tandis que 1’inverse est constaté
par Gamal et al. [131]. Enfin, plusieurs auteurs se rejoignent sur 1’augmentation du parametre
a et ladiminution du paramétre c avec le taux de fer [133], [135], [141]. Ces résultats divergents
sont probablement liés a des méthodes de préparation des échantillons différentes conduisant a
des ions fer soit intégrés au sein de la structure avec des degrés d’oxydation variable, soit dans
des sites d’accueil différents. En effet, 1’utilisation de précurseurs de fer(I) en solution
n’empéche pas son eventuelle oxydation partielle dans le milieu de précipitation, or souvent
aucune distinction n’est faite entre les effets du fer(Il) et du fer(Il). Les conditions
expérimentales utilisées, le degré d’oxydation du fer et la présence d’autres éléments dopants

ont ainsi toute leur importance.

En spectroscopie FTIR, les bandes de vibrations caractéristiques de 1’hydroxyapatite sont
identifiées. La disparition des bandes de vibrations des groupements hydroxyles a 3560 et
630 cm® [134], [135], [139] ainsi que I’élargissement des signaux en RMN du phosphate 3!P
avec des quantités croissantes de fer, quel que soit son degré d’oxydation, [135] indiquent que
la substitution du calcium par le fer affecte a la fois les groupements hydroxyles et phosphates.

La localisation du fer(I11) a été étudiée en résonance paramagnétique électronique (RPE).
Deux signaux a g = 4,3 et g = 8,9, caractéristiques du fer(I11) haut spin isolé en site octaédrique
et/ou tétraédrique distordu, confirment I’incorporation du fer dans la structure apatitique (Figure
9). La proximité et ’interaction entre certains ions paramagnétiques Fe* donnent également
lieu a un signal large a g = 2,1 [83], [135]. Concernant le fer(Il), des analyses structurales par
méthode de Rietveld confirment la substitution du calcium par le fer(ll) avec une occupation
preférentielle du site Ca(2) [110], [133]. Néanmoins, dans ces articles, le degré d’oxydation du

fer dans la structure apatitique n’a pas été vérifié. La spectroscopie Mdssbauer permet d’obtenir
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des informations plus précises quant au degré 1500
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6. Leurs expérimentations ne suivent pas tout & Figure 9 : Spectres RPE d HA dopées avee différents
fait leur prédiction puisque les signaux & = 1,20 taux de fer par coprecipitation [141]
mm/s, A = 2,43 mm/s (31% en intensite) et 6 = 1,14 mm/s, A = 1,80 mm/s (27% en intensite)
ont été attribués a du fer(ll) en site octaédrique respectivement au sein des sites Ca(1) et Ca(2)
tandis que les composantes 6 = 0,23 mm/s, A = 1,72 mm/s (6% en intensité) et 6 = 0,22 mm/s,
A = 1,80 mm/s (18% en intensité) ont été assignées a du fer(l11) en site tétraédrique au sein du
site Ca(1) ou Ca(2). D’autres auteurs, comme Low et al. [135], qui ont initialement utilisé un
précurseur de fer(l1), ne détectent que des signaux liés au fer(IIl) ce qui prouve 1’oxydation du
fer(I1) en fer(l11) au cours de la synthése. Ils attribuent les signaux 6 = 0,33 mm/s, A = 1,65
mm/s et 6 = 0,27 mm/s, A = 1,02 mm/s respectivement a du fer(ll1) en coordinence 6 dans le
site Ca(1) et en coordinence 4 dans le site Ca(2). La méthode de préparation des échantillons
pourrait étre a I’origine des différences observées. Les techniques de RPE et spectroscopie

Madssbauer seront détaillées dans le chapitre suivant.

La biocompatibilité des hydroxyapatites substituées au fer synthétisées a basse température
a été démontrée par plusieurs auteurs [135], [136], [141]. Sheikh et al. [136], par exemple, ont
évalué, apres 7 jours de culture, la cytotoxicité de FeHA contenant jusqu’a 10% mol. de fer
(pour un rapport (Ca+Fe)/P = 10/6). Quel que soit le taux de dopant, une amélioration de
I’adhésion et de la prolifération cellulaire, comparée a I’'HA pure, est observée. Cependant,
I’é¢tude de leur stabilité thermique conduit a une décomposition en -TCP ou FeTCP [132],
[135], [137], [138], [141]. Gross et al. [132] observent en plus I’apparition d’hématite Fe,O3

Sous air.
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% Voie solide

Dans la littérature, peu d’articles font

référence a des synthéses d’HA dopées au fer 11[;;; i : - ';:";E

par voie solide. Dans la publication de 100 4 & ”_"'__;-;'J & 1l .c':'-_-q""u"_- I;_u:ﬂ

Salviulo et al. [142], les precurseurs CaCQOs, E 0.9 T ) _;-' ; i

(NH4)H2PO4 et Fe203 sont broyés et soumis a E 0.88 1 'l,:

des cycles de calcination-rebroyage jusqu’a - Z:;

1450°C. Les quantités de matiére de calcium ges] | " Ched

et de fer sont calculées en considérant un -10 5 0 5 10
elosity (mm's)

rapport (Ca+Fe)/P =1,67. Seul le composé

) 0 Figure 10 : Spectres Mdssbauer du 5’Fe, enregistrés
contenant le taux de fer le plus faible (0,5% a Tamb, d'une phase pure FeHA contenant 5%

mol.) est monophasique. L’augmentation du molaire de dopant
taux de dopant conduit a une proportion grandissante en phase secondaire B-TCP. A partir de
10% mol. de fer, I’apatite n’est plus formée et 1’apparition d’hématite marque la limite de
solubilité du fer dans les phases de phosphate de calcium. Le composé monophasé apatitique a
été étudié en spectroscopie Mdossbauer (Figure 10). Les deux sextuplets correspondent aux
composantes magnétiques de la ferrite CazFe2Os (6 = 0,34 mm/s, 2¢ = - 0,53 mm/s, H=50,8 T
et 8 = 0,17 mm/s, 2¢ = 0,69 mm/s, H = 43,4 T). La faible quantité de ferrite, non visible en
DRX, est probablement en dessous du seuil de détection. Les deux autres composantes (Fe(1) :
6 =0,07 mm/s, A = 1,03 mm/s et Fe(2) : 6= 0,24 mm/s, A = 1,55 mm/s) sont respectivement
attribuées a du fer(111) dans le site Ca(1) en coordinence 4 et dans le site Ca(2) en coordinence
6. D’aprés 1’auteur, le site Ca(1) est une cavité de large dimension dans laquelle le fer(III)
pourrait s’excentrer pour n’étre lié qu’aux quatre oxygenes les plus proches. Le site Ca(2) peut
facilement accueillir un atome de fer en coordinence 6 ce qui explique les attributions faites et

rejoint les simulations de Jiang et al [83].

En se basant sur les travaux réalisés sur le cuivre, Kato et al. [143] ont synthétisé des HA dopées
au fer par imprégnation de I’HA dans une solution de nitrate de fer puis par traitement thermique
a 1150°C pendant 3 h sous air. La formule théorique suivante est considérée :
Cai10(POs)sFexOyH;. Une phase pure est obtenue pour x < 0,5 mole. L’insertion du fer est
confirmée par I’évolution des paramétres de maille ainsi que par les analyses FTIR. En effet,
avec I’augmentation de la quantité de dopant (en site Ca(2) selon les auteurs), le paramétre de
maille a diminue légérement tandis que le paramétre c et le volume de la maille augmentent

plus fortement. En spectroscopie infra-rouge (Figure 11a), la bande de vibration vers 700 cm™
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est attribuée aux vibrations d’élongations du tétra¢dre FeOa. De plus, les bandes relatives aux
groupements POg, entre 900 et 1200 cm™, sont fortement affectées avec 1’augmentation de la
quantité de fer indiquant une distribution d’environnements autour de ces groupements. Les
groupements hydroxyles sont également affectés par I’insertion du fer puisque 1’intensité des
bandes de vibrations des groupements OH (a 630 et 3570 cm™) diminue avec le taux de fer,
comme dans le cas de la coprécipitation. Enfin, 1’affinement d’un diffractogramme des rayons
X par méthode de Rietveld démontre que le fer est inséré a la position de Wyckoff 12i (0,12, 0,
0). Cette position, légérement désaxée de 1’axe hexagonal, se situe entre les triangles formés

par les ions calcium Ca(2) et non sur le site du calcium lui-méme (Figure 11b).

A e L s e
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x=0.1
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Figure 11 : Spectres FTIR d’HA contenant différents taux de fer, la ligne en pointillée marque la bande de
vibration du groupement FeO4 (a) ; position et environnement de I’ion Fe®*
au sein du tunnel hexagonal (b) [143]

% Voie sol — gel

Gomes et al. [144] ont étudié de maniere détaillée la localisation du fer(l11) et son influence
sur la structure de composés biphasiques de phosphates de calcium (HA/TCP) aprés dopage par
voie sol-gel. Les précurseurs Ca(NO3)2, Fe(NOz)s3 et P2Os sont utilisés en considérant un rapport
Ca/P = 1,67. Des phases secondaires sont détectées jusqu’a 1000°C quelle que soit la quantité
de dopant. En revanche, a 1100°C, une phase pure est obtenue sauf pour 7% molaire de fer ou
de I’hématite est identifiée, ce qui signifie que la limite de solubilité du fer a été atteinte. A cette
température, une diminution du paramétre a ainsi qu’une augmentation conséquente du
parametre ¢ et du volume de la maille sont observées. Ces variations sont d’autant plus
importantes que la quantité de dopant augmente. L’ion Fe3* étant plus petit que I’ion Ca®*,
I’augmentation du volume de la maille n’est pas cohérente avec un mécanisme de substitution

et suggere I’insertion du fer dans la structure apatitique au sein de sites interstitiels libres.
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Un affinement structural par méthode de Rietveld ainsi que des mesures EXAFS et
Maossbauer, révelent qu’une petite quantité de fer est localisée a la position de Wyckoff 2b (0,
0, 0) dans tous les échantillons, quelle que soit la température de calcination. Le fer est ainsi
coordiné linéairement a deux atomes d’oxygéne O4 (distances de 1,7 A, § = 0,15 mm/s, A =
1,07 mm/s) ce qui demeure un environnement trés inusuel pour le fer quel que soit son état de
valence (+Il1 ou +III). On peut noter que ce positionnement est en accord avec celui vu
précédemment pour le dopage au cuivre ou encore avec le positionnement des ions Zn?* pour
des hydroxyapatites dopées au zinc [145]. Du fer physisorbé a la surface de I’HA est également
détecté a 500°C. Entre 600 et 1000°C, le fer s’insére principalement dans la phase secondaire
de B-TCP. En revanche, a 1100°C, le B-TCP disparait et le dopant, par diffusion dans ’'HA,
s’insére au sein du tunnel hexagonal, majoritairement en position de Wyckoff 12i (0,12, 0, 0).
Des lacunes au niveau du calcium Ca(2) sont détectées par affinement de Rietveld et leur
guantité augmente avec le taux de dopant ce qui indique que le calcium participe a la
compensation des charges au cours du mécanisme d’insertion. En plus du site linéaire
mentionné ci-dessus, du fer en coordinence 3 au sein de I’'HA (8 = 0,22 mm/s, A = 1,52 mm/s)
est également détecté par spectroscopie
Mdossbauer (Figure 12, Tableau 4). Un
dernier signal indiquerait la présence de fer
en coordinence 4 (6 = 0,28 mm/s, A = 2,20

mm/s) a la surface des particules d’HA. Des

V (mm/s) 3

-3 0

phases pures d’HA dopées fer ont ainsi pu
étre synthétisées jusqu’a une quantité

maximale de dopant de 4,9% molaire

conduisant a un composé de formule Figure 12 : Spectres Mdssbauer >’Fe d'une HA

Cag 75Fe0 50(PO4)s(OH)O. dopée au fer (x = 0,5) calcinée a 1100°C [150]

Tableau 4 : Parameétres hyperfins affinés du spectre 5’Fe d'une HA dopée au fer (x = 0,5) calcinée a 1100°C.
d : déplacement isomérique, A : éclatement quadrupolaire, I' : largeur de raie & mi-hauteur [144]

& (mm/s) A (mm/s) I (mm/s) Int. relative (%) Attribution
0,15 1,07 0,34 33(5) Fer linéaire (ll) inséré dans 'HA
0,22 1,52 0,30 42(5) Fer triangulaire (lll) inséré dans I'HA
0,28 2,20 0,37 25(5) Fer tétraédrique a la surface des particules d’HA (IVa)

Ainsi, en résume, lorsqu’un rapport (Ca+Fe)/P = 1,67 est considéré, une hydroxyapatite

pure substituée au fer est obtenue a basse température par coprécipitation. Toutefois, le site
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d’occupation préeférentiel du fer dans la structure apatitique ainsi que son degré d’oxydation ne
semblent alors pas clairement identifiés. De plus, I’instabilité thermique du matériau conduit a
sa décomposition au-dessus de 600°C quel que soit le taux de dopant. En revanche, la synthese
d’HA dopée au fer par des voies hautes températures, en considérant un rapport Ca/P = 1,67,
conduit a I’insertion du dopant dans la structure apatitique. Le fer(lll) occupe alors
préférentiellement la position (0,12, 0, 0) légerement désaxee de 1’axe hexagonal avec une
coordinence 3 ou 4. L’insertion du fer semble avoir un impact sur tous les groupements
environnants (Ca, PO4, OH).

1.3. Mise en forme par frittage laser sélectif

1.3.1. Intérét de la fabrication additive

Les techniques de mise en forme conventionnelles (pressage, coulage, injection, extrusion)
impliquent souvent la nécessité de production de piéces en grande série pour assurer une
rentabilité¢ économique du fait du col(t élevé de mise en ceuvre. Le développement de
I’impression 3D a favorisé la fabrication de piéces en petite série tout en réduisant le temps de
production puisque certaines étapes comme la fabrication de moules ne sont plus utiles.
L’évolution des outils numériques de modélisation et de simulations permet la production de
formes complexes a différentes échelles (microscopique a macroscopique). En effet, des objets
avec des cavités, des inclusions ou des structures de type alvéolaires peuvent étre aisément
imprimés [146]-[148]. Cette complexité de forme conduit généralement a un allegement du
produit final ce qui est trés recherché dans les domaines automobile et aérospatial par exemple
[149], [150]. Une méme piece peut également étre imprimée avec plusieurs matériaux ce qui
rend possible la fabrication de matériaux composites [151], [152]. De nombreuses techniques
de fabrication additive ont ainsi vu le jour en fonction du type de matériau utilisé et de
I’application visée. Toutes ces techniques s’appuient sur le méme principe de fabrication : la
mise en forme d’une piéce tridimensionnelle par un empilement de couches successives dont
chacune subit une structuration bidimensionnelle. Les procédés permettant de réaliser des
piéces céramiques sont classés dans la Figure 13 selon I’état du matériau initial (solide, liquide,

pate).

Dans le domaine biomédical, et notamment de la reconstruction osseuse, la fabrication
additive a pris un essor considérable ces derniéres années [154], [155]. En effet, elle offre la
possibilité de reconstruire des zones endommagees grace a la conception de piéces

personnalisées avec une architecture complexe, adaptées a la morphologie du patient [156]. Les
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principales étapes de la reconstruction osseuse par fabrication additive sont représentées

schématiquement sur la Figure 14.

Etat et forme du matériau Nature du procédé Nom du procédé

e Frittage laser sélectif
(Pré)frittage (SLS)
Poudre
Agalomération par liant Consolidation d'un lit de
eg P poudre (Binder Jetting)

Micro-extrusion
(Robocasting)

B Filament Solidification

Feuilles decoupées puis Decoupe, empilement et

Feuilles thermocompressées thermocompression (LOM)

Fabrication
additive

Dépo6t par gouttes puis Impression jet d'encre
séchage (Inkjet printing)

Déndt . | Dépot par aerosol
€pot par agroso (Aerosol jet printing)
. Stéreolithographie
Polymerisation (Stéréolithography)

R Liquide ou
pate

Figure 13 : Classification des techniques de fabrication additive des céramiques [153]

A partir d’un scanner ou d’une radiographie de la zone a reconstruire, I’objet a imprimer
est représenté numériquement en 3D grace a la conception assistée par ordinateur. Le fichier,
contenant toutes les informations nécessaires a la construction de la piece, est ensuite découpé
en plans successifs paralléles 2D pour permettre I’impression couche a couche de la piece 3D
[157]. Enfin, le substitut osseux synthétique est implanté chez le patient via une opération de
chirurgie. Les implants sont généralement réalisés en céramiques, et plus particulierement en
phosphates de calcium, pour favoriser un contact intime avec 1’os naturel. Leur mise en forme
par fabrication additive se fait majoritairement par stéréolithographie qui est la technique la
plus répandue et la plus populaire aujourd’hui pour concevoir des pieces céramiques [14], [15].
Cette technique permet de fabriquer des pieces de forme complexe avec une résolution de
I’ordre de 10 um via la photopolymérisation laser d’une suspension céramique. Deux étapes de
déliantage et de frittage sont ensuite nécessaires afin de consolider la piéce finale. La technique
de frittage laser sélectif est également de plus en plus attractive dans le domaine biomédical

[158]-[162]. En effet, des pieces customisées de forme complexe peuvent étre frittées
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directement a partir d’un lit de poudres, sans I’intermédiaire d’additifs. Le frittage laser sélectif

de matériaux biocompatibles fait donc 1’objet d’un gain d’intérét ces derni¢res années.

Design par CAO de
I'implant au format STL

Images de scanner et

reconstruction 3D (A0 deimplant '

r 4
-

Chirurgie FA couche a couche, Découpage 2D
assistée par ordinateur

Figure 14 : Représentation schématique des principales étapes de la reconstruction osseuse par fabrication
additive. CAD : conception assistée par ordinateur, STL : standard tessellation language en anglais, FA :
fabrication additive [156]. Avec ’autorisation de 3D Ceram (Limoges, France, http://3dceram.com/) et
le centre hospitalier universitaire de Limoges (France)

1.3.2. Principe du frittage laser sélectif (SLS)

Le procédé de frittage laser sélectif consiste a fritter sélectivement les particules d’un lit de
poudres (métal, céramique, polymeére, verre) a 1’aide d’un faisceau laser infrarouge, formant
couche par couche, un solide en 3D. Les deux principaux types de lasers utilisés en SLS sont le
laser CO2 dont la longueur d’onde de rayonnement est de 10,6 um et le laser Nd:YAG, de
longueur d’onde 1,06 um. Le schéma de fonctionnement d’un dispositif de SLS est représenté

sur la Figure 15.

Dans un premier temps, un lit de poudre est déposé sur la plateforme de construction
typiquement a I’aide d’un rouleau ou d’un bras recouvreur (racleur). Grace au miroir, le laser
balaie ensuite la surface de la poudre selon les directions x et y et irradie sélectivement la
maticre en suivant les sections transversales fournies par le fichier numérique. L’interaction du
faisceau laser avec la matiére permet la consolidation du lit de poudre. La plateforme s’abaisse
ensuite d’une hauteur correspondant a I’épaisseur d’une couche et un nouveau lit de poudre est
déposé. Le processus se répete jusqu’a 1’obtention de la piece finale qui est nettoyée de 1’exces
de poudre non frittée. Pendant la fabrication, la poudre non frittée joue le rdle de support ce qui

permet de réaliser des piéces complexes et poreuses.
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Figure 15 : Schéma de fonctionnement d’un dispositif de frittage laser sélectif

1.3.3. Mécanismes de frittage
Lors du procédé de frittage laser sélectif, deux principaux types de mécanismes de frittage
entrent en jeu : le frittage en phase solide, aussi appelé frittage laser direct, et le frittage en phase
liquide, dénommé frittage laser indirect [163], [164].

1.3.3.1. Frittage en phase solide

Le frittage laser direct consiste a consolider le lit de poudre par diffusion des atomes en
voie solide. Ce mécanisme intervient dans le cas de matériaux (métal ou céramique) avec une
température de fusion élevée. L’irradiation de la poudre par le faisceau laser, a une température
inférieure a son point de fusion, active thermiquement la diffusion des atomes entrainant la
formation de ponts a I’interface entre les particules adjacentes. Si I’irradiation est suffisamment
longue, le lit de poudre finit de se consolider via une diffusion superficielle, en volume ou aux
joints de grains des atomes. Ce mécanisme, dont la force motrice provient de la réduction de
1’énergie de surface des particules, est relativement lent. 1l peut étre accélére via la formation

d’une phase liquide.

1.3.3.2. Frittage en phase liquide
Le frittage laser indirect consiste a fondre de maniére superficielle les particules d’un lit de
poudre monophasée a une température proche de son point de fusion créant ainsi une phase
liquide qui sert de liant entre les particules solides. Lorsque que la fusion des grains est totale,

on parle de fusion sélective par laser ou selective laser melting en anglais (SLM). Ce mécanisme
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peut également étre utilisé pour accélérer le frittage des poudres avec une température de fusion
élevée. En effet, ces derniéres peuvent étre enrobées ou mélangees (par simple broyage ou via
la création d’un matériau composite) avec un matériau, organique ou minéral, a plus bas point
de fusion [165]-[167]. L énergie du laser est alors ajustée de facon a faire fondre totalement le
matériau a bas point de fusion créant une phase liquide entre les particules solides de la poudre
a haut point de fusion. Le mélange de plusieurs poudres métalliques ou céramiques a hauts
points de fusion permet également d’abaisser la température de fusion du mélange grace a la
formation d’un eutectique [164], [168]. Dans tous les cas, les forces capillaires exercées par le
liquide entrainent le réarrangement des particules solides facilitant ainsi le transport de matiere
et le frittage du lit de poudre. Des traitements thermiques postérieurs sont généralement
effectués afin d’éliminer le liant organique et d’augmenter la densité de la piéce finale. Cette
derniére dépend ainsi du mécanisme de frittage mais d’autres facteurs, liés principalement aux
caractéristiques de la poudre et aux parameétres de fabrication, sont aussi a prendre en

considération.
1.3.4. Parameétres influencant la microstructure de la piece 3D

1.3.4.1. Caractéristiques de la poudre

Les propriétés morphologiques des matiéres premiéres ont un role essentiel quant a la
coulabilité et la compacité du lit de poudre. Or I’amélioration de ces deux paramétres contribue
a I’augmentation de la densité finale de la piece et a la réduction de la rugosité de surface. Des
particules de forme sphérique favorisent la compaction et la coulabilité du lit de poudre en
améliorant I’empilement des grains et en réduisant le coefficient de friction entre les particules
[169]. La compression du lit de poudre par le rouleau ainsi qu’une distribution étroite de taille
de particules avec une taille moyenne préférentiellement 10 fois inférieure a I’épaisseur de la
couche désirée sont aussi bénéfiques a 1’élaboration d’un dépdt de poudre dense et homogéne
[170], [171]. La taille des particules affecte également le frittage du lit de poudres et donc la
densité de I’objet 3D. En effet, lorsque les particules sont plus fines, la surface spécifique de la
poudre augmente, le laser interagit donc avec une plus grande surface par unité de volume de
poudre. L’énergie absorbée et la température atteinte au sein des couches sont alors plus
importantes favorisant leur frittage et leur densification [172]-[174]. Simchi et al. [174] ont
ainsi observé que le taux de densification de la piece frittée augmente de 73 a 81% en diminuant
la taille moyenne des particules de fer métallique de 51 a 26 um, pour des couches d’épaisseur
50 um. En revanche, lorsque la taille des grains se rapproche du micron (dso = 10 um), leur
agglomeration provoque la réduction du taux de densification a 71%.
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Les propriétés physiques de la poudre vont quant a elles avoir un impact sur 1’énergie
transférée par le laser a la matiere. En effet, le point de fusion du matériau détermine la quantité
d’énergie a appliquer pour fondre superficiellement les particules. Or I’énergie absorbée par les
grains en surface du lit de poudre varie en fonction de la conductivité thermique du matériau et
de son absorption optique a la longueur d’onde du laser. Pour une énergie appliquée identique,
plus le matériau posséde une conductivité thermique faible, plus les grains surfaciques vont
absorber une quantité d’énergie importante augmentant fortement la température atteinte au
sein de ces grains. En revanche, si la conductivité thermique du matériau est élevee, la chaleur
va se propager plus rapidement vers I’intérieur de la couche réduisant la température maximale
atteinte au sein du lit de poudre. De méme, plus 1’absorption du matériau a la longueur d’onde
du laser est forte, plus 1’énergie absorbée et la température atteinte par le lit de poudre vont étre
élevées. Ainsi, I’énergie appliquée lors de la fabrication, doit étre d’autant plus importante que
le matériau posséde un point de fusion et une conductivité thermique élevés ainsi qu’une
absorption du rayonnement laser faible [169]. Chaque matériau doit donc faire I’objet d’une

¢tude afin de déterminer 1’énergie optimale a appliquer pour obtenir une matrice dense.
1.3.4.2. Paramétres de fabrication

a) Influence de I’énergie appliquée

Lors de la fabrication, si I’énergie appliquée est trop faible, la consolidation entre les
particules et les différentes couches sera insuffisante provoquant la création de pores et la
délamination des couches. D’une fagon générale, I’augmentation de 1’énergie appliquée accroit
la densité finale des pieces. En effet, I’énergie plus importante délivrée aux particules favorise
leur fusion et la création d’une phase liquide augmentant ainsi le nombre et la force des liaisons
entre les particules solides ainsi que le transport de matiere au sein des pores. Une structure plus
dense et plus résistante mécaniquement est alors obtenue [174], [175]. Cependant, a de trés
hautes énergies, la fusion totale des particules provoque leur réarrangement sous la forme de
gouttelettes afin de minimiser leur énergie de surface ce qui accentue la porosité de la piece
crue. De plus, I’amplification du gradient thermique induit des contraintes plus importantes au
sein du matériau pouvant conduire a la délamination des différentes couches, a la formation de
fissures et a des phénomeénes de recourbements. Pour des énergies extrémes, des pieces de plus
faibles densités sont donc obtenues (Figure 16a) [176]. Néanmoins, il a été prouvé que des
échantillons irradiés avec une méme densité d’énergie mais avec des couples puissance/vitesse
distincts présentent une microstructure différente affectant la densité et les propriétés

mécaniques finales de la piéce (Figure 16b) [177], [178]. L’énergic (J/mm) appliquée a une
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ligne (ci-aprés dénommée cordon) ou a un volume (appelée densité d’énergie volumique en
JImm?) est en effet proportionnelle a la puissance du laser et inversement proportionnelle a la
vitesse de balayage (Equations 8 et 9) [179]. D’autres facteurs, tels que I’épaisseur de la couche
et I’espacement entre les cordons, affectent également la densité d’énergie volumique regue par
le lit de poudres lors de son frittage sélectif. Le contrble des caractéristiques finales de la piéce
3D, via les parametres de fabrication, ne repose donc pas uniquement sur 1’énergie du laser
mais également sur tous les paramétres entrant en jeu dans la formule de la densité d’énergie

volumique.
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Figure 16 : Influence de la densité d’énergie volumique sur la densité relative d’un composite W-Cu (valide pour
des vitesses comprises entre 20 et 60 mm/s) [176] (a) ; Effet de la puissance et de la vitesse de balayage sur la
microstructure d’un composé SiC réalisé avec la méme densité d’énergie volumique E =~ 43 J/mm?: P = 40W,

v = 200mm/s (gauche) — P =20 W, v = 100 mm/s (b) [177]
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b) Influence de la puissance du laser et de la vitesse de balayage

Comme évoqué précédemment, la densité des pieces frittées s’accroit, dans une certaine
limite, avec I’énergie du laser. D’aprés les équations mentionnées ci-dessus, la méme
observation devrait étre faite avec I’augmentation de la puissance et/ou la diminution de la
vitesse, ce qui a été confirmé expérimentalement. L’augmentation du taux de densification,
grace aux variations de puissance et de vitesse, confére a la piéce frittée une résistance
mécanique accrue [172], [180], [181]. Le frittage laser est notamment plus efficace a faibles
vitesses pour une puissance donnée. En effet, la diminution de la vitesse de balayage accroit le
temps d’interaction laser-matiere et donc la quantité d’énergie absorbée par le lit de poudre. La

zone de fusion partielle devient alors plus large et plus profonde favorisant le réarrangement
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des particules et leur frittage. Le méme comportement est observé en augmentant la puissance
du laser [180]. A I’inverse, & des vitesses de balayage trop élevées, le temps d’interaction
laser/matiére devient insuffisant pour consolider correctement les particules entre elles [162],
[164]. De plus, I’énergie transférée au lit de poudres étant moins importante, la zone de fusion
devient de plus en plus fine jusqu’a se briser et se réarranger sous la forme de billes du fait de
la tension de surface élevée des céramiques se trouvant proche de leur point de fusion et une
mouillabilité insuffisante avec la couche précédente [182], [183]. L’augmentation de la vitesse
de balayage provoque donc I’accroissement de la porosité. Bien que 1’augmentation de la
puissance et/ou la diminution de la vitesse aient un effet bénéfique sur la densité des piéces
fabriquées, ces variations provoquent également 1’augmentation de la rugosité de surface selon
les études menées par Tan et al. sur différents matériaux en silice et en alliage de cuivre [181],
[184]. Le couple puissance-vitesse doit donc étre optimisé en fonction des propriétés finales

désirées.

c) Influence de I’épaisseur du lit de poudres
L’épaisseur du lit de poudre joue un role essentiel quant a la précision géométrique et a la
densité du produit final. En effet, lorsque le laser balaie le lit de poudre, 1’énergie du laser est
absorbée par une fine couche de particules induisant une forte température au sein des particules
en surface, comme explicité précédemment. Plus la conductivité thermique du matériau est
faible, plus la chaleur générée durant I’interaction laser-matiére est difficile a transférer jusqu’a
la limite inférieure du lit de poudre, notamment pour une couche épaisse. Les particules n’étant
pas complétement fusionnées du fait de la pénétration insuffisante du laser, des pores se créent
entrainant une faible adhésion entre les couches adjacentes. Pour assurer une meilleure
consolidation de la piéce 3D, I’épaisseur de la couche doit étre réduite afin que le laser pénétre
entierement la derniere couche mais également une partie de la précédente favorisant ainsi le
frittage entre les couches adjacentes [175]. Lorsque les couches sont plus fines, la fusion
partielle des particules est plus homogene au sein du lit de poudre ce qui permet I’amélioration
de la précision geométrique, la diminution de la rugosité de surface et 1’augmentation de la
densité relative de la piéece finale [169], [174], [175]. Juste et al. [185], ont ainsi observe une
réduction du pourcentage de porosité de 23 a 15% en diminuant 1’épaisseur du lit de poudre de
100 a 50 um (Figure 17). Le frittage de couches fines permet également de minimiser le gradient
de température et le retrait volumique du lit de poudre, réduisant ainsi les contraintes au sein

du matériau.
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Figure 17 : Images MEB d'une piece crue d'alumine obtenue par SLM dont I'épaisseur des couches est
égale a 100 um (gauche) et 50 um (droite)

d) Influence de la distance entre 2 cordons

L’influence de la distance entre deux lignes sur la microstructure de la piece frittée est
similaire a celle de I’épaisseur d’une couche : la réduction de I’espacement entre les cordons
améliore la précision géométrique, diminue la rugosité de surface et augmente le taux de
densification des piéces et donc leur résistance mécanique [169], [174], [175], [180]. En effet,
plus la distance entre deux lignes est importante, plus les cordons frittés successifs s’éloignent
formant une piéce de forte porosité. En revanche, lorsque la distance est suffisamment courte
pour que les lignes se recouvrent, le faisceau laser irradie le cordon en cours mais également le
précédent, de maniére partielle. Le transport de matiére qui s’opére alors entre les lignes
adjacentes favorise leur adhésion et la consolidation de la piece. De plus, le recouvrement
partiel des cordons permet de compenser le profil d’intensité gaussien du faisceau laser qui

provoque un gradient de température décroissant du centre vers I’extérieur du cordon.

La combinaison des parametres appropriés permettrait ainsi de moduler la microstructure
finale de la piece 3D telles que sa précision géométrique, sa rugosité de surface et sa porosité.
Toutefois, I’amélioration d’une de ces propriétés peut parfois se faire au détriment d’une autre,
un compromis doit donc étre réalisé en fonction de I’application visée. Cette technique de mise
en forme ne convient d’ailleurs pas a tous les domaines d’applications au vu de la faible

résolution du procédé.
1.3.5. Limites

1.3.5.1. Microstructure « grossiére »
Bien que le frittage laser sélectif permette de concevoir des piéces avec des formes trés
complexes, leur résolution, autour de 50 - 100 um [156], est relativement faible, notamment
comparée a la stéréolithographie qui posséde une résolution de 1’ordre de 10 um. La précision

43



Chapitre 1. Etude bibliographique

géométrique et la rugosité de surface en sont donc fortement affectées. De plus, la faible
compaction du lit de poudre (autour de 40 - 60% [186]) ainsi que le temps d’interaction laser-
matiere trés court engendrent une macroporosité importante au sein du solide 3D. En effet, un
certain temps est requis pour que le réarrangement des particules, en phase liquide, ou la
diffusion des atomes, en phase solide, soient acheves. Pour des vitesses de balayage allant
jusqu’a 2000 mm/s, la durée d’exposition du matériau a I’irradiation laser est inférieure a 10 ms.
Or, les céramiques et les polymeéres possédent une diffusivité thermique de 1‘ordre de 0,5 -
1.10°m?2.s%, le temps de diffusion thermique radial se situe donc autour de 40 - 80 ms [174]. La
durée d’irradiation est donc trop courte pour assurer une diffusion des atomes et une
consolidation de la piece efficace. Un traitement thermique postérieur est donc généralement
effectué afin d’obtenir des pieces de densité plus élevée [162], [169], [174].

1.3.5.2. Contraintes thermiques

Lors du frittage laser sélectif, le cycle thermique appliqgué comporte une succession de
montées en température et de refroidissements de 1’ordre de la milliseconde comme indiqué
précédemment. Durant ce laps de temps trés bref, des températures supérieures a 1000°C
peuvent étre atteintes. Les gradients thermiques qui en résultent (de 1’ordre de 1000°C sur
quelques microns) ainsi que le retrait volumique lié au frittage peuvent induire un stress
résiduel important dans la piéce fabriquée provoquant des déformations et/ou des microfissures
[187]. Ces contraintes sont d’autant plus importantes au sein des matériaux céramiques frittes
en phase solide. En effet, le chauffage rapide de la couche supérieure, irradiée par le laser a de
tres hautes températures (les céramiques se caractérisant par des points de fusion typiquement
tres élevées), et la conductivité thermique généralement faible accentue le gradient de
température au sein du matériau. De plus, la faible limite de déformation a rupture des
céramiques, associée a un module d’¢élasticité élevé, réduit leur résistance aux contraintes de
compression et de tension résiduelles et peut ainsi provoquer la fracture de 1’échantillon [187].

Le frittage des céramiques en phase liquide permettrait ainsi d’atténuer ces contraintes.

La rugosité de surface et la forte macroporosité sont toutefois bénéfiques a la création de
piéces biocompatibles puisqu’elles favoriseraient la bioactivité du matériau en assurant
I’adhésion de 1’os naturel a la surface de I’implant ainsi que la vascularisation et la néoformation
osseuse du substitut osseux synthétique. Des exemples de frittage laser selectif, indirect et
direct, de céramiques utilisées dans le domaine biomédical (plus particuliérement de phosphates

de calcium) sont ainsi présentés dans la suite.
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1.3.6. Exemples de frittage laser sélectif de phosphates de calcium

1.3.6.1. Frittage laser sélectif indirect

Dans la littérature, trés peu d’exemples font référence a la conception d’objets en
hydroxyapatite pure par SLS. La plupart des travaux s’oriente essenticllement sur la fabrication
de composites HA-polymére dans lesquels la quantité d’HA est minoritaire. Parmi les
polyméres biocompatibles utilisés, on peut citer le polyétheréthercétone (PEEK) [188], [189],
les polyamides [190], [191] ou la polycaprolactone (PCL) [192], [193]. Dans ces composites,
le polymeére joue le role de liant entre les particules d’HA mais il fait surtout partie intégrante
de la matrice. L ajout d’HA sert a renforcer la bioactivité du matériau souvent bioinerte et la
résistance a la compression et a la traction de certains composites [190]. La résistance
mécanique de bioverres dans le systeme de composition ternaire SiO,-CaO-P.Os a également
été améliorée gréce a I’ajout de 10% massique d’HA nanométrique sous la forme d’aiguilles

[194]. La proportion d’HA utilisée ici est donc réduite.

Seuls quelques articles traitent de structures contenant majoritairement de I’HA ou des
phosphates de calcium. Lee et al. ont été les premiers, en 1994, a reporter la fabrication
d’implants osseux a partir de phosphates de calcium. Les particules céramiques sont soit
mélangées avec un polymeére (15% massique au maximum), soit enrobées de polyméthacrylate
de méthyle (PMMA) [195], [196]. Le lit de poudres, d’une épaisseur de 130 pum, est préchauffé
autour de 100°C, puis fritté par SLS. Des pieces ont été obtenues a des puissances de 5 - 7 W
et des vitesses allant de 350 a 600 mm/s. L’ajout d’une quantité minoritaire de polymeére permet
ainsi, via la création d’une phase liquide, de lier les particules céramiques formant des pieces
3D manipulables. Celles-ci sont ensuite déliantées pour éliminer le polymére et leur densité est

améliorée par infiltration avec une solution de phosphate de calcium.

L utilisation de verres en tant que liant est également adaptée & un tel mécanisme du fait
de leur bas point de fusion. Lorrison et al. [197] ont ainsi étudié le frittage laser sélectif de
particules d’HA mélangées a un verre du systéme de composition Na>O-CaO-P20s. Le mélange
de poudres, contenant 10% en volume de verre, est déposé selon des couches de 250 um, puis
fritté a une puissance de 10 a 50 W et une vitesse de 1 a 500 mm/s. Pour des vitesses supérieures
a 50 mm/s, un recourbement de 1’extrémité des couches est observé. Ce phénomene, associe au
retrait rapide du lit de poudres durant le frittage, est limité aux premieres couches en réduisant
la vitesse a 10 mm/s. Néanmoins, quels que soient les parametres de fabrication, les piéces

produites restent fragiles. La pénétration insuffisante du laser au sein de la couche épaisse et la
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forte porosité du lit de poudres pourraient étre a I’origine de cette faible cohésion inter- et intra-
couches. Le dépbt du lit de poudres est en effet un paramétre critique quant a la densité finale
de I’objet. Pour obtenir un dép6t homogéne et compact, les particules requiérent des
caractéristiques spécifiques, comme mentionné préecédemment. De nouveaux modes de
déposition ont donc été étudiés dans la littérature, tels que le dépot de suspensions céramiques
par docteur blade ou le dépdt par pulvérisation [198]-[200]. La densité accrue du lit de poudres
facilite le frittage des particules céramiques et augmente la densité finale des pieces frittées.
Ces modes de deposition posent toutefois de nouvelles problématiques telle que la formation

de fissures au sein du lit de poudres lors du séchage.

1.3.6.2. Frittage laser sélectif direct de céramiques
Dans la littérature, tres peu d’études ont été menées sur le frittage laser sélectif direct de
céramiques probablement a cause des limites liées a un frittage en phase solide. De plus, seuls
les matériaux absorbants dans I’infrarouge peuvent faire 1’objet d’une mise en forme par SLS.
Ce procédé nécessite donc I’emploi de céramiques ayant les propriétés optiques adéquates ou
bien I’ajout d’une seconde poudre céramique fortement absorbante. Les travaux suivants de
Ferrage et al. et de Bertrand et al. ne concernent donc pas des céramiques utilisées dans le

domaine biomédical.

Ferrage et al. [201] ont ainsi concu des objets 3D a partir de particules sphériques de
zircone yttriée mélangées a 0,75% en masse de graphite (éliminé par oxydation sous la forme
de CO: lors du procédé) augmentant ainsi 1’absorption optique de la poudre de 2 8 57% a 1064
nm. Les poudres, avec une taille moyenne de particules inférieure a 20 um, sont étalées et
compactées, puis frittées. Des piéces ont pu étre fabriquées en utilisant une puissance de 78 a
87 W et une vitesse de balayage de 60 a 75 mm/s. Cependant, Bertrand et al. [170] ont réussi a
concevoir des pieces crues a partir de zircone yttriée sans ajouter d’additif. Les particules
atomisées, avec une distribution de taille de particules inférieure a 1 pum, sont d’abord étalées
et compactées a ’aide d’un rouleau. Elles sont ensuite frittées avec des vitesses de balayage
allant de 1250 a 2000 mm/s (puissance non spécifiée) dans une enceinte préchauffée afin de
réduire les contraintes dues aux gradients thermiques et I’apparition de microfissures. Des taux
de densification autour de 56% sont ainsi atteints. De méme, Shuai et al., dont les études sont
détaillées dans les paragraphes suivants, ont reporté la mise en forme d’hydroxyapatite
nanomeétrique par SLS direct [202]-[205]. Le réglage des paramétres de fabrication et les
caractéristiques initiales de la poudre permettent donc de concevoir des objets a partir de

matériaux ayant une faible absorption a la longueur d’onde du laser.
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Dans leurs études, Shuai et al. se sont intéresses au frittage laser sélectif de particules
d’hydroxyapatite de taille nanométrique afin d’améliorer la frittabilit¢ de la poudre et de
renforcer la résistance mécanique du matériau final. Un laser CO2 pulsé est utilisé ce qui permet
d’atteindre des températures plus élevées tout en réduisant la puissance moyenne délivrée au lit
de poudres. Leur premiére étude consiste a évaluer I’influence de la vitesse de balayage sur le
frittage des particules d’HA ayant une taille moyenne d’environ 40 nm (Figure 18b) [202]. Des
piéces frittées avec des couches de 300 um ont pu étre congues (Figure 18a) a I’aide d’un
faisceau laser ayant un diametre de 4 mm et une puissance de 50 W. Les vitesses faibles
utilisees, allant de 50 a 300 mm/min (soit de 0,8 a 5 mm/s), permettent d’accroitre le temps
d’interaction laser-matiére et donc de favoriser la diffusion des atomes. Les tests réalisés
montrent que la vitesse de balayage optimale est de 200 mm/min. En effet, a cette vitesse, les
images de microscopie électronique révelent que les particules sont correctement consolidées
avec une taille moyenne autour de 100 nm (Figure 18d). Pour une vitesse supérieure de 300
mm/min, bien que les grains aient commencé a se lier entre eux, leur adhésion reste relativement
faible signifiant que le frittage est insuffisant (Figure 18c). A I’inverse, & des vitesses inférieures
de 100 et 50 mm/min, les particules, fortement liées entre elles, deviennent de plus en plus
sphériques et uniformes en taille (Figure 18d,e). La densification entraine la disparition totale

des pores a 50 mm/min. Cependant, la taille des grains augmente fortement, passant de 200 nm

20kV | X10,000 1pm 20/SEP/10

Figure 18 : Photo d’une piece 3D en HA réalisée par SLS (a) et images MEB de la surface : nanoparticules dHA
initiales (b) et frittées a différentes vitesses : 300 (c), 200 (d), 100 (e) et 50 (f) mm/min [202]
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a quelques microns. La structure finale perd donc ses propriétés nanométriques du fait d’un
frittage excessif. La pureté des phases frittées est confirmée par DRX, seule la piéce mise en
forme avec une vitesse de balayage de 50 mm/min contient de faibles quantités de B-TCP et
TTCP. La présence de ces deux phases démontre que des températures proches de 1450°C ont
été atteintes provoquant la réaction réversible de décomposition de ’HA. L’augmentation de
I’intensité des pics en DRX aprés frittage ainsi que la diminution de 1’épaisseur des couches, de
300 & 200 pm, témoignent d’une cristallinité plus élevée et d’un retrait de la piece,
caractéristiques du frittage. Néanmoins, les couches frittées sont parfaitement distinguables en
microscopie électronique ce qui pourrait refléter un manque de consolidation entre elles et

entrainer une éventuelle délamination.

Dans les deux études suivantes menées par Shuai et al. [203], [204], I’influence de la
densité d’énergie (2 - 5 J/mm?) et de la puissance (5 - 10 W) sur le frittage de I’HA nanométrique
donne des résultats similaires : a basse énergie ou puissance, le frittage de couches de 200 um
est insuffisant tandis qu’a haute énergie ou puissance, les grains grossissent fortement et des
phases secondaires sont identifiées. Les propriétés mécaniques des piéces ont été évaluées dans
le cas de I’étude de I’influence de la densité d’énergie (J =2, 3, 4 et 5 J/mm?). La dureté Vickers
et la ténacité des pieces suivent la méme tendance : elles augmentent respectivement d’environ
2,7 4 4,0 GPa et de 0,90 a 1,28 MPa.m'2 entre 2 et 4 JJmm? tandis qu’une diminution est
observée pour 5 J/mm?, Cette baisse est liée a I’apparition de pores au sein de la structure ce
qui est cohérent avec les observations faites au paragraphe 1.3.4.2. Des ténacités du méme ordre
de grandeur ont été mesurées au sein de pieces fabriquées par SLS a partir d’un mélange de
poudres contenant différents ratios HA/TCP [205]. Cette derniére étude montre que la
résistance a la compression (comprise entre 3 et 18 MPa) et la ténacité sont respectivement
accrues de 60 et 40% avec 1’ajout de 30% massique de TCP. En comparaison, les céramiques
d’HA obtenues de maniére conventionnelle présentent une ténacité d’environ 1 MPa.m*?, une
résistance a la compression comprise entre 120 et 900 MPa tandis que la dureté Vickers se situe
autour de 3 — 7 GPa [206]. Bien que des améliorations quant a la résistance mécanique des
piéces puissent étre faites, les études de Shuai et al. prouvent que la conception de pieces 3D
en hydroxyapatite par frittage sélectif laser en phase solide est réalisable et ouvrent la voie a de

nouveaux travaux.
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1.4. Conclusions et objectifs de I’étude

Malgré la capacité d’autoréparation de 1’0s, des substituts osseux synthétiques avec une
forme adaptée a 1’anatomie du patient sont requis pour réparer des zones endommagées de
grande dimension. L’HA, qui présente une excellente biocompatibilité et bioactivité du fait de
sa composition chimique proche de celle de I’os, est un des matériaux les plus utilisés en
reconstruction osseuse. Neéanmoins, ses propriétés ostéoconductrices induisent une
recolonisation cellulaire et vasculaire seulement a I’interface os/implant ce qui ne permet pas
I’ostéointégration compléte du substitut osseux. De nombreuses études cherchent donc a
améliorer les propriétés biologiques de 1’apatite notamment via 1’insertion d’éléments
naturellement présents dans le corps humain et reconnus pour leur réle majeur durant le
remodelage osseux. Parmi ces éléments dopants, le cuivre et le fer ont été retenus du fait de
leurs propriétés biologiques et optiques intéressantes en vue de la conception de substituts

osseux synthétiques de forme customisée par SLS.

Cette thése vise donc a synthétiser et caractériser des HA dopées au cuivre et au fer par les
techniques de coprécipitation et de réaction par voie solide qui ont déja été étudiées dans la
littérature. Que ce soit dans le cas du cuivre ou du fer, des phases pures sont obtenues aprés
synthése par coprécipation mais les modifications structurales engendrées par I’insertion du
dopant et son site de substitution au niveau du Ca(1) ou Ca(2) varient d’un auteur a 1’autre du
fait de I’utilisation de précurseurs et de méthodes de préparation différentes. De plus, la
vérification du DO du fer n’est pas toujours effectuée en fin de synthése, or les précurseurs
contenant des ions Fe?* peuvent subir une oxydation partielle. Par réaction en voie solide, des
études approfondies ont été menées dans la littérature sur la structure cristallographique des HA
dopées au cuivre bien que le DO du cuivre reste a clarifier. En revanche, peu d’articles font
référence a la synthése d’HA dopées au fer par voie solide. De plus, les articles ne considérent

que des précurseurs de fer(IIl) et la pureté de la phase n’est pas toujours avérée.

L’objectif, dans le cas des synthéses par coprécipitation, est donc d’établir de maniére
précise les conditions de synthese utilisées et d’en déduire 1’influence des précurseurs sur la
pureté et la stabilité thermique des phases, qui a été peu étudiée, ainsi que sur la localisation de
1’élément dopant. Dans le cas du fer, des précurseurs contenant uniquement des ions Fe** ou
Fe?* seront utilisés et le DO de I’élément dopant dans la phase finale sera vérifié par
spectroscopie Mossbauer afin de distinguer les effets du DO sur la structure apatitique.

Concernant la réaction par voie solide, I’objectif est de synthétiser des phases pures d’HA
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dopées au cuivre, de confirmer la position du cuivre déja établie dans la littérature et de préciser
le DO du cuivre ainsi que son environnement. L’influence du dopage au cuivre sur la frittabilité
de I’HA, la densification des céramiques et leur microstructure sera également établie, aucune
donnée n’étant disponible dans la littérature. Enfin, les propriétés biologiques des HA dopées
au cuivre seront évaluées selon un protocole précis et des essais de mise en forme par SLS
seront realisés. Pour améliorer la densité du lit de poudre, des couches minces seront déposées
a partir d’une suspension céramique, comme mentionné dans la littérature. Finalement, des HA
dopées au fer(lll) ou au fer(ll) seront synthétisées par voie solide dans le but d’évaluer
I’influence du DO du fer sur la pureté des phases, sur la localisation du dopant et son

environnement au sein de la structure apatitique ainsi que sur la frittabilité de I’'HA.
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Chapitre I1. Techniques expérimentales

Ce chapitre vise a présenter les techniques d’élaboration et de caractérisations des poudres
et céramiques de CuHA et FeHA ainsi qu’a de donner une description des appareillages utilisés.
Dans le cadre de I’utilisation potentielle des matériaux CuHA dans le domaine biomédical, les
différents tests biologiques mis en place seront détaillés ainsi que les étapes menant au frittage

laser sélectif.
11.1. Elaboration des HA dopées au cuivre ou au fer

11.1.1. Synthése par coprécipitation et calcinations

Le protocole de synthése par précipitation de I’hydroxyapatite pure (HA) a été établi lors
de travaux précédents au sein du laboratoire IRCER [207]. La synthése consiste a additionner
a vitesse contrélée une solution de phosphates a une solution de calcium, les quantités de
matiére des réactifs étant calculées de facon a obtenir un rapport molaire Ca/P = 10/6. Les
conditions de synthese fixées dans les travaux précédents (pH, température et temps de
maturation) ont été légérement modifiées afin que I’HA pure, servant de référence, soit réalisée
dans les mémes conditions que les HA dopées. Le schéma du montage utilisé est représenté sur

la Figure 19.
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Figure 19 : Schéma du montage de la synthése d'HA en voie aqueuse

Une solution de nitrate de calcium Ca(NO3)..4H-0 diluée dans de I’eau distillée (C = 0,64
M, V = 250 mL, Aldrich) est introduite dans un ballon de 2 L. Un flux d’argon (débit de 0,5
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L/min) barbote dans la solution afin de limiter la carbonatation de 1’hydroxyapatite par le gaz
carbonique atmosphérique. L’agitation mécanique (RZR 2041, Heidolth) est fixée a 150 rpm.
Le pH est ajusté a I’aide d’une solution d’hydroxyde d’ammonium NH4OH (35%, diluée 5 fois,
Fisher Scientific) et maintenu a sa valeur de consigne (pH = 8) gréace a une pompe doseuse
régulatrice (Black Stone BL 7916, Hanna Instruments) connectée a une sonde de pH. La
température est fixée a 80°C et maintenue a 1’aide d’un chauffe-ballon relié a une sonde de
température. Le réacteur est placé sous reflux afin d’éviter 1’évaporation des composés volatils.
Une solution d’hydrogénophosphate d’ammonium (NH4).HPOQ4, diluée dans de I’cau distillée
(C=0,64 M, V =150 mL, Fisher Scientific) et préalablement chauffée a 70°C dans un réacteur
secondaire, est ajoutée dans le ballon grace a une pompe péristaltique (Pump Drive PD 5001,
Heidolth). La solution est alors laissée & maturation pendant 5 h. Elle est ensuite filtrée sur
Biichner et lavée 6 fois avec 500 mL d’eau distillée pour chaque lavage, puis séchée dans une
étuve a 100°C. L’HA ainsi synthétisée, servant de référence aux produits dopés par
coprécipitation (CP), sera dénommeée CPO1. Les poudres issues de traitement thermique seront
notées CPO1-T, avec T la température de calcination utilisée. La pureté de la poudre d’HA

produite est vérifiée avant utilisation (cf paragraphe 11.2.1.2).

Tableau 5 : Nom des synthéses d’HA dopées par coprécipitation, réactifs et conditions de synthése

Synthése Réactifs Précurseur Cu/Fe  Conditions de synthése
Ca(NO3),.4H,0 pH 9
CP01 NH,OH T=80°C
(NH4),HPO, Tps maturation : 5 h
Ca(NO3),.4H,0 pH 8
CuCP01 NH,OH Cu(NO;),.4H,0  T=80°C
(NH,4),HPO, Tps maturation : 5 h
pH 8
CuCP02 ?::'3::;04 Cu(NO;),.4H,0  T=80°C .
Tps maturation : 5 h
Ca(NO,),.4H,0 pH 8
FeCPO1 NH,OH Fe(NO,);.9H,0 T=80°C
(NH4).HPO, Tps maturation : 5 h
Ca(NO3),.4H,0 pH 8
FeCP02 NH,OH (NH,),Fe(so,)  T=Tamb
(NH,4),HPO, Tps maturation : 24 h

Pour élaborer les HA dopées au cuivre ou au fer, une solution de nitrate de cuivre

Cu(NO3)2.4H,0, de nitrate de fer Fe''(NO3)3.9H2O ou bien de sel de Mohr
(NHa)2Fe'(SO4)2.6H,0 a été ajoutée a la solution initiale contenant le nitrate de calcium. Dans

certaines syntheéses, 1’hydroxyde de calcium Ca(OH). (pKa = 12,6) a été utilisé en
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remplacement du nitrate de calcium et de I’ammoniaque (pKa = 9,2) afin d’éviter la formation
du complexe [Cu(NHz3)s2*] comme nous le verrons ultérieurement. Les quantités de matiére des
réactifs ont été calculées en considérant un rapport (Ca+M)/P = 10/6 (avec M I’élément de
transition). Pour éviter toute oxydation des ions Fe?*, la synthése en présence de sel de Mohr a
été réalisée a température ambiante et le temps de maturation a été allongé a 24 h pour
compenser la baisse de la température de chauffage. Les réactifs et les conditions utilisées dans
chaque synthése sont récapitulées dans le Tableau 5 avec le nom de synthese associé.

La stabilité thermique des poudres a été étudiée en effectuant des traitements thermiques
sous air a 600, 800 et 1200°C pendant 1 h (rampe 10°C/min) dans un four a moufle. Le produit
issu de la synthése FeCP02, contenant des ions Fe?*, a été calciné sous argon dans un four

tubulaire afin d’éviter toute oxydation de 1’espéce réduite.

11.1.2. Synthése par voie solide et frittage
Les réactions par voie solide ont été réalisées directement entre une HA pure
stoechiométrique et un précurseur de cuivre ou de fer. La synthese préalable de I’HA en voie
aqueuse permet d’éviter la formation de produits secondaires souvent observés lors de sa

synthése par voie solide [88], [89].

L’HA pure est synthétisée par précipitation selon le protocole établi au paragraphe
précédent en apportant quelques modifications afin de produire de grande quantité de poudre.
La synthése est réalisée dans un ballon double paroi de 10 L chauffé par un bain d’huile (B12
phoenix Il, ThermoHaake). Les concentrations du nitrate de calcium (V = 2 L) et de
I’hydrogénophosphate de diammonium (V = 1,2 L) sont ajustées a 1,3 M. Ces ajustements ont
été réalisés de facon a obtenir une phase pure aprés maturation. Le pH est fixé a 8,5 et la
température a 85°C. L’agitation mécanique (RZR 2102 control, Heidolth) est fixée a 120 rpm.
La solution contenant les phosphates est ajoutée a I’aide d’une pompe péristaltique Pump Drive
PD 5205 (Heidolth) et le pH est ajusté a 1’aide d’une pompe doseuse régulatrice gamma/ L
(Prominent). Apres 5 h de maturation, la solution est centrifugée a 1530 rpm pendant 5 min,
lavée deux fois avec 500 mL d’eau distillée et séchée a I’étuve a 100°C. Avec les quantités de
maticre utilisées, environ 200 g de poudre sont récupérés a I’issue de la synthése. La pureté de
la phase est verifiée (cf paragraphe 11.2.1.2), puis la poudre est calcinée a 600°C pendant 1 h
(rampe 10°C/min) afin d’éliminer les sous-produits de la réaction tels que les groupements
nitrates. L’HA pure servant de référence aux produits issus de la voie solide sera dénommée

VSO01-T avec T la température de calcination utilisée.
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Une quantité variable de précurseur de cuivre ou de fer est ajoutée a la poudre d’HA
calcinée a 600°C selon le taux de dopant visé. Pour le dopage au cuivre, des quantités allant de
0,8a10,7% en pourcentage massique d’oxyde de cuivre(ll) CuO (Alfa Aesar) sont additionnées
a I’HA, ce qui correspond a un taux de cuivre final xcy allant de 0,1 a 1,5 mole dans la formule
théorique hypothétique Caio(PO4)sCuxOyH;. Dans le cas du fer, des précurseurs avec différents
degrés d’oxydation sont étudiés. Les oxydes de fer a-Fe>Os (Sigma-Aldrich) et FesO4 (Alfa
Aesar) ainsi que I’acétate de fer(I) Fe(CH3COO), (Sigma-Aldrich) sont ainsi utilisés. Les
quantités de dopant ajoutées sont calculées de facon a viser trois taux de fer finaux Xre : 0,25 ;
0,5 et 1,0 mole dans la formule générale Caio(PO4)sFexOyH,. Le Tableau 6 récapitule le
pourcentage massique de précurseur utilisé, le taux final hypothétique de dopant dans la formule
générale et le nom associé a chaque échantillon apres réaction par voie solide.

Tableau 6 : Récapitulatif des précurseurs, pourcentages massiques et taux de dopant utilisés
pour chague composition

Précurseurs % massique X Nom échantillon
CuO 0,8 0,1 CuVS0,1
CuO 2,3 0,3 CuVS0,3
CuO 3,8 0,5 CuVS0,5
CuO 53 0,7 CuVS0,7
CuO 10,7 1,5 CuVvs1,5

a-Fe,0, 2,0 0,25 Fe''VS0,25
a-Fe,0, 3,9 0,5 Fe''VVS0,5
a-Fe,04 7.4 1,0 Fe''VS1,0
Fes0, 1,9 0,25 Fe''vS0,25
Fes0O, 3,8 0,5 Fe'"'VS0,5
Fes0O, 7.3 1,0 Fe'""/S1,0
Fe(CH,COO0), 4.4 0,25 Fe''VS0,25
Fe(CH,COO0), 15,4 1,0 Fe''VS1,0

Le mélange de poudres HA-précurseur (environ 20 — 25 g) est intimement broyé par
attrition (attriteur NETSCHZ) afin de réduire la taille des particules et de favoriser la réaction
par voie solide. L’attrition est réalisée dans un bol en Téflon de 100 mL en présence d’environ
50 mL d’eau distillée, de 1% massique de dispersant Darvan CN (Vanderbilt Minerals) par
rapport a la masse totale de poudre et de 75 g billes de zircone yttriée de 1 mm de diamétre.
Une vitesse de 800 rpm est appliquée pendant 3 h. Les distributions volumiques des particules

sont déterminées par granulométrie (décrite au paragraphe 11.2.4.1). La suspension est ensuite
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séchée al’étuve a 100°C, et des pastilles de 10 et 18 mm de diametre sont réalisées en appliquant
une pression uniaxiale de 100 MPa. Enfin, les pastilles sont calcinées dans un four Nabertherm
LHT 04/17 (rampe 10°C/min) pendant 1 h & une température de 1100°C pour les HA dopées
au cuivre et a différentes températures pour les HA dopées au fer : 1000, 1100, 1200, 1300 et
1400°C. Les échantillons contenant les précurseurs CuO et FeoO3 sont traités thermiquement
sous air tandis que les échantillons contenant les précurseurs FesO4 et Fe(CH3COO)2 sont traités
sous argon afin d’éviter I’oxydation des ions Fe?*. Le frittage des pastilles dopées au fer est
réalisé selon le méme cycle thermique que les calcinations. En revanche, les pastilles dopées au
cuivre sont frittées tous les 50°C entre 1050 et 1200°C pendant 30 minutes (rampe 10°C/min).
Les pastilles de 18 mm de diamétre sont broyées au mortier pour des caractérisations
ultérieures. Les matériaux élaborés par voie solide seront ainsi notés Cu/FeVSx-T avec X le

taux de dopant et T la température de calcination.

11.2. Caractérisations des HA dopées au cuivre ou au fer

Les poudres synthétisées par les deux voies précédemment décrites sont caractérisées par
diverses techniques dont les conditions expérimentales sont détaillées dans la suite. Certains
résultats concernant I’HA pure, les précurseurs et suspensions initiales seront également

présentes ici.
11.2.1. Diffraction des rayons X (DRX)

11.2.1.1. Température de réaction par voie solide

La température de réaction par voie solide entre I’HA et les précurseurs CuO et Fe2O3 a été
déterminée grace au suivi en température des diffractogrammes des rayons X de pastilles
contenant le mélange de poudres. La pastille est placée sur un support en alumine au sein d’un
four HTK1200N (Anthon PAAR, Tmax = 1150°C) monté a I’intérieur d’un diffractomeétre
Briuker D8 Advance Da Vinci de géométrie Bragg-Brentano. Une acquisition in situ des
diffractogrammes est réalisée tous les 50°C entre 900 et 1150°C selon le cycle suivant : rampe
de montée de 10°C/min, palier de 15 min a la température désirée pour stabiliser le systeme,
puis acquisition durant 30 min. Une anticathode de cuivre est utilisée avec une tension de 40 kV
et une intensité de 40 mA. Les diffractogrammes sont collectés entre 23 et 43° (20) avec un pas

de 0,02° et un temps de comptage par pas de 1,5 s.
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11.2.1.2. Identification des phases

La stoechiométrie et la pureté des HA non dopées, primordiale notamment pour la voie
solide, est verifiée selon la norme ISO 13779-3 [96] qui préconise d’effectuer une calcination
a 1000°C pendant 15 h suivie d’un palier a 400°C. A cette température, I’échantillon est trempé
et un test a la phénolphtaléine permettant de révéler la présence de chaux est effectué. En effet,
cet indicateur coloré vire de I’incolore en milieu acide au rose en milieu basique (pH > 8). Une
analyse DRX est ensuite effectuée en utilisant le diffractometre Brilkker D8 Advance Da Vinci
a température ambiante. Les diffractogrammes sont collectés entre 27 et 41° (26) avec un pas

de 0,02° et un temps de pose/pas de 1,9 s.

Pour tous les autres échantillons, 1’identification des phases est assurée via I’acquisition de
diffractogrammes entre 10 et 60° (20) avec un pas de 0,02° et un temps de pose/pas de 1,2 s.
Les poudres sont mises en rotation lors de la mesure a une vitesse de 10 rpm afin de s’affranchir
de Dorientation préférenticlle des particules. La tension et l’intensité de travail sont
respectivement fixées a 40 kV et 40 mA Les mesures ont été réalisées sur les diffractometres
Bruker D8 Advance Da Vinci (radiation CuKaiKaz) et Bruker D8 Advance Serie Il équipé d’un

monochromateur avant (radiation CuKa.).

Les phases sont identifiées par comparaison des diffractogrammes expérimentaux avec les
diffractogrammes issus des fiches ICDD-PDF (International Center for Diffraction Data —

Powder Diffraction Files) dont les numéros sont répertoriés dans le Tableau 7.

Tableau 7 : Fiches ICDD-PDF de référence utilisées pour I'indexation des phases

Composé Ne¢ fiche PDF
Hydroxyapatite Cay(PO,4)s(OH), 9-432
B-TCP Cas(PO,), (systéme hexagonal) 55-898
a-TCP Ca3(POy,); (systéme monoclinique) 29 - 359
TCP Ca3(P0O,), (systéme orthorhombique) 9-348
Oxyde de cuivre(ll) CuO 48 - 1548
Oxyde de cuivre(l) Cu,0 5-667
Hématite Fe, O, 33 -664
Magnétite Fe;0, 19 -629
CayFe,05 47 - 1744
CaFe,0, 32-168
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11.2.1.3. Affinement des diffractogrammes des rayons X

% Affinement par la méthode de Le Bail

Les paramétres de maille et la taille des cristallites des phases apatitiques sont déterminés
en affinant les diffractogrammes des rayons X selon la méthode de Le Bail via le logiciel
FullProf. Cette méthode consiste a affiner les variables associées a la position et a la forme des
raies des pics de diffraction, leur intensité étant ajustée de maniére non contrainte afin de

minimiser la différence entre diffractogrammes expérimental et calculé.

La phase apatitique est affinée en considérant le groupe d’espace P63/m. Pour tous les
échantillons, le fond continu est créé manuellement a partir de points répartis au niveau de la
ligne de base du diffractogramme sur tout le domaine d’angles analysé. Les parametres affinés
sont le décalage d’origine, les parameétres de maille a, b et ¢, I’asymétrie des raies ainsi que les
parametres liés au profils de raie dépendant de la fonction utilisée pour le décrire. En effet, les
profils de raies sont assimilés a des fonctions pseudo-voigt (PV) de deux types selon la

morphologie des cristallites.

Si I’échantillon est constitué de grains isotropes, la fonction pseudo-Voigt élémentaire, qui
est une combinaison linéaire d’une fonction gaussienne G et d’une fonction lorentzienne L, est
utilisée. Elle fait intervenir un facteur de mélange n selon la relation PV =nL + (1-n)G qui sera
affiné (0 < n < 1). Lorsque cette fonction est utilisée, la largeur a mi-hauteur de la raie k Hi
peut étre décrite en utilisant la relation de Caglioti : Hk? = Utan?(0) + Vtan(0) + W avec U, V,

W des constantes ajustables.

Lorsque les cristallites présentent une anisotropie, le profil des raies est décrit selon la
fonction de profil pseudo-Voigt modifiée de Thompson-Cox-Hastings (TCH) qui permet
d’accéder a des informations microstructurales telles que la dimension moyenne des cristallites
selon différents plans. En effet, les contributions gaussiennes Hg et lorentziennes H de
I’enveloppe du pic de diffraction sont affinées séparément, la largeur a mi-hauteur est alors

définie de la maniére suivante :
Hg = Utan?(0) + Vtan(0) + W + Z/cos?()

Hi = Xtan(0) + Y/cos(0).
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La determination des deux composantes Hg et Hi permet de remonter a la largeur intégrale

du pic B qui décrit I’¢élargissement global des pics. Il est alors possible de calculer la taille des

cristallites L grace a la formule de Debye-Scherrer : L = % avec K =0,9.

% Affinement par la méthode de Rietveld

La structure cristallographique des phases apatitiques (paramétres de maille, positions
atomiques, taux d’occupation des sites et facteur de déplacement isotrope voire anisotrope) peut
étre affinée via le logiciel FullProf en utilisant la méthode de Rietveld. Dans ce cas, les
diffractogrammes sont collectés a température ambiante avec un diffractometre D8 Advance
Serie Il équipé d’un tube a rayons X a rayonnement CuKo et d’un monochromateur avant. Les
acquisitions sont réalisées a 40 kV et 40 mA, de 10 a 60° (20) avec un pas de 0,02° et un temps

de pose/pas de 19 s.

Comme pour la méthode Le Bail, la méthode de Rietveld consiste a ajuster par affinement
des moindres carrés les points du diffractogramme calculé a ceux du diffractogramme
expéerimental [208]. Les variables associées a la position des raies, a leur forme et a leur intensité
sont affinées de fagon a minimiser la fonction ¥* = ¥; wi(yi — yci)? avec i I’inverse de la
variance, y I’intensité mesurée et yc I’intensité calculée. L’intensité des raies, variable introduite
de maniére supplémentaire par rapport a la méthode Le Bail, est calculée a partir des facteurs
de structure qui dépendent de la position des atomes (coordonnées X, y, z), de leur nature
(facteur de diffusion propre a chaque atome), du coefficient de déplacement isotrope Biso
associé a chaque position cristallographique et du taux d’occupation des atomes sur chacune de
leur position dans la maille. Le degré d’accord entre les diffractogrammes calculé et mesuré est
quantifié grace a différents facteurs de confiance : les facteurs R, et Rwp, qui ne dépendent pas
du fond continu et rendent compte de la forme des raies, le facteur Reragg, particuliérement
sensible a I’ajustement de I’intensités des pics et qui est considéré comme le meilleur indicateur
cristallochimique, ¢’est-a-dire le plus sensible aux paramétres structuraux (ce dernier facteur
est nul pour la méthode Le Bail). L affinement est jugé satisfaisant si leur valeur est inférieure
a 8-10%.

La transformée de Fourier du facteur de structure issu du diffractogramme différence
permet d’établir une cartographie de Fourier-différence correspondant aux résidus de densité
électronique au sein de la maille. Ces transformées de Fourier ont été utilisées afin de
déterminer la position des ions dopants. En effet, dans le cas des HA dopées, 1’absence de prise

en compte des ions fer et cuivre en sites interstitiels dans les paramétres des affinements
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Rietveld devrait mettre en évidence des résidus électroniques élevés révelant la position de ces
atomes au sein de la maille apatitique. L’élément dopant peut alors étre ajouté au modele

structural.

L’ensemble des paramétres structuraux (groupe d’espace, positions atomiques,
parametres de maille) déterminés par les affinements donne lieu a la création de fichiers sources
(.cif) permettant une représentation en 3D des réseaux cristallographiques a I’aide du logiciel

Diamond.
11.2.2. Analyses thermiques

11.2.2.1. Analyse thermogravimétrique couplée a une analyse thermique différentielle
(ATG-ATD)

Le comportement thermique des HA dopées et non dopées est étudié par thermogravimétrie
couplée a une analyse thermique différentielle (STA 449 F3 Jupiter, NETZSCH). Des mélanges
de poudres contenant 80% massique d’HA calcinée a 600°C et 20% massique d’un précurseur
de cuivre ou de fer utilisé pour la voie solide sont analysés. Ce taux de dopant volontairement
¢levé a été utilisé dans le but d’identifier au mieux les réactions entre précurseurs. Les mesures
sont réalisées jusqu’a une température de 1500°C avec une rampe de 20°C/min, sous flux d’air
pour les précurseurs CuO et Fe;Oz et d’argon pour les précurseurs contenant des ions Fe?* (débit
de 20 mL/min).

11.2.2.2. Dilatométrie
Le comportement au frittage des mélanges de poudres utilisés pour les synthéses par voie
solide est suivi par dilatométrie avec un analyseur thermomécanique SETSYS evolution
(SETARAM instrumentation). Des pastilles de 10 mm de diamétre et d’environ 2 mm
d’épaisseur, contenant le mélange de poudres, sont pressées a 100 MPa. Une force de contact
de « 5 g » est appliquée sur ces pastilles crues et un cycle thermique allant jusqu’a 1400°C avec
un palier de 30 min (rampe 10°C/min) est effectué. Le chauffage est réalis¢ sous flux d’air ou

d’argon pour les échantillons contenant des especes reduites (débit 20 mL/min).
11.2.3. Analyses chimiques

11.2.3.1. Spectrométrie d’émission optique a plasma a couplage inductif (ICP-OES)
La quantité de dopant introduite dans les phases CuHA ou FeHA est mesurée par

spectrométrie ICP-OES (Perkin Elmer Optima 8300). Les échantillons sont préparés en
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dissolvant par radiations micro-ondes environ 15 mg de poudre dans 6 mL d’un mélange
d’acides HNOs-HCI (3:2). La solution est ensuite diluée dans de 1’eau distillée afin d’atteindre
un volume de 100 mL. L’appareil est calibré a partir de solutions standards contenant I’élément

dopant considéré et une moyenne sur trois mesures par échantillon est calculée.

11.2.3.2. Spectroscopie infrarouge a transformée de Fourier (FTIR)

Les spectres infrarouges des poudres sont enregistrés a 1’aide d’un spectrométre a
transformée de Fourier Spectrum One (Perkin Elmer). Une pastille, contenant quelques
milligrammes d’échantillon et 135 mg de poudre de bromure de potassium KBr préalablement
séchés a I’étuve et broyés, est mise en forme, puis 32 scans sont enregistrés entre 4000 et
400 cm™* avec une résolution de 4 cm™. Une mesure référence est préalablement réalisé sur une

pastille de KBr pur.

11.2.3.3. Résonance magnétique nucléaire (RMN)

Les spectres de RMN du tH et du 3P ont été enregistrés a ’aide d’un spectrométre Bruker
Avance I11 300 WB (7,05 T ; fréquences de Larmor : 300 MHz pour *H et 121,5 MHz pour 3!P)
en rotation a I’angle magique (fréquence de rotation : 30 kHz ; sonde MAS-DVT 2,5 mm) avec
une séquence d’échos de Hahn (n/2 - ) synchronisée a un tour de rotor (33,33 us). Le délai de
relaxation, noté D1, qui correspond au temps entre deux acquisitions, a été optimisé afin que
I’intensité des signaux observés soit maximale. L’échelle de déplacement chimique & a €té
calibrée a I’aide d’une référence de H.O milliQ (S(*H) = 4,7 ppm) ou d’une solution d’acide
phosphorique HsPO4 (5(3'P) = 0 ppm). L’acquisition et le traitement des données RMN ont été

réalisés en collaboration avec Mathieu Duttine a I’ICMCB.
11.2.4. Analyses morphologiques

11.2.4.1. Granulométrie
Les distributions volumiques de la taille des particules des poudres sont déterminées grace
au granulometre Partica LA-950V2 (Horiba). La suspension des poudres dispersées dans de
I’eau distillée est agitée sous convexion mécanique et les agrégats sont éliminés en appliquant

2 min d’ultrasons avant la mesure.

11.2.4.2. Densités
La densité absolue des phases pures et dopées est mesurée a 1’aide d’un pycnométre a

hélium AccuPyc Il 1340 (Micromeritics) apres broyage des céramiques frittées. Avant chaque
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mesure, un blanc est effectué, puis une moyenne sur 10 mesures est réalisée pour chaque

échantillon.

La densité relative apparente des pastilles frittées est mesurée par la méthode de la poussée
d’Archiméde. Aprés une nuit a I’étuve a 100°C, la masse seéche des pastilles est mesurée, puis
trois étapes successives, d’une durée minimale de maintien de 30 minutes chacune, sont
réalisées : les pastilles sont placées dans une enceinte fermée et le vide est effectué, elles sont
ensuite immergées dans de I’eau distillée, dont la température est mesurée a 1’aide d’un
thermometre, toujours sous vide, puis laissées a pression atmosphérique. Les masses immergées

et humides sont alors mesurées et la densité relative apparente est calculée selon la formule :

m seche

d

. Le ratio de la densité relative apparente des céramiques sur la

ar? = m humide—m immergée

densité absolue des poudres frittées donne acceés au taux de densification.
11.2.5. Microscopie électronique

11.2.5.1. Microscopie électronique a balayage (MEB)
La surface des céramiques frittées est observée par MEB grace au microscope LEO 1530
VP (Zeiss). La distance de travail est fixée a 5 mm, latension électronique a 1 kV et un détecteur
d’électrons secondaires est utilisé. Contrairement aux échantillons dopés, les échantillons d’HA
pure ont été métallisés par dépdt physique en phase vapeur de platine. La taille moyenne des
grains en surface des céramiques frittées est déterminée a 1’aide du logiciel ImageJ sur un

ensemble d’au moins 300 grains.

11.2.5.2. Microscopie électronique a transmission (MET)

Les cartographies élémentaires des poudres ont été¢ imagées a ’aide d’un microscope
électronique a émission de champ JEM 2100F (JEOL, 200kV en émission de champ) couplé a
un spectrometre de rayons X a dispersion d’énergie. Une section d’une centaine de nanometres
d’une pastille frittée d’HA dopée au cuivre a également été imagée, grace a une coupe effectuée
par un faisceau d’ions focalis¢ (FIB-SEM, Zeiss Crossbeam 550). Notons que les porte-

échantillon utilisés, en cuivre, empéchent toute analyse quantitative de cet élement dopant.

11.2.6. Spectroscopies optiques
Les propriétés optiques des échantillons sont évaluées par réflexion diffuse a 1’aide d’un
spectrométre UV-visible-IR Cary 5000 (Varian) équipé d’une sphére d’intégration. Les spectres
des poudres, placées dans une cellule fermée par une fenétre de quartz, sont enregistrés entre

200 et 2500 nm. L’ensemble du domaine spectral est couvert par 1’utilisation de trois lampes
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différentes : une lampe au deutérium pour 1’ultra-violet, une lampe tungsténe pour le visible,
une lampe mercure pour le proche infrarouge. Une ligne de base est prealablement établie a
partir du spectre de réflexion de I’halon qui est un composé blanc réfléchissant la quasi-totalité

de la lumiere incidente sur toute la gamme de longueur d’onde étudiée.

Les spectres de réflexion diffuse étant principalement la résultante de 1’absorption et de la
diffusion des particules, 1’allure des spectres dépend des transitions électroniques autorisées au
sein du matériau ainsi que de la taille et de la morphologie des particules. Lorsque la taille des
particules est largement inférieure a la longueur d’onde, les spectres peuvent étre transformés
selon la relation de Kubelka-Munk : K/S = (1-R)%/2R avec K, S et R respectivement les
coefficients d’absorption, de diffusion et de réflexion. L’intensité spectrale exprimée en
coordonnées K/S permet alors de caractériser les phénomenes d’absorption propres au matériau,

notamment leur position en longueur d’onde.

11.2.7. Caractérisation du degré d’oxydation et de I’environnement de

I’élément dopant
11.2.7.1. Spectroscopie Mossbauer

% Principe

La spectroscopie Mdssbauer est une technique permettant d’étudier le degré d’oxydation
et I’¢état de spin de certains éléments tel que le fer, ainsi que la nature (iono-covalence) et le
nombre (coordinence) des liaisons chimiques engagées autour de cet élément. Cette méthode
repose sur le principe de résonance nucléaire liée a I'émission et a 1'absorption de photons y sans
effet de recul du noyau au sein de phases solides. En effet, la désintégration de la source
radioactive (°'Co pour %'Fe) provoque 1’émission d’un photon y par le noyau émetteur, qui est
absorbé par le noyau absorbant passant alors a un état excité. Afin de détecter les transitions
permises entre niveaux d’énergie, 1’énergie des photons E; émis par I’émetteur est modifiée,
par effet Doppler, en déplagant la source a une vitesse relative v par rapport a I’absorbant. Les
spectres Mdssbauer sont ainsi traces en fonction de la vitesse relative v .en mm/s. Chaque raie
de résonance observée correspond a une transition de 1’état fondamental vers un état excité. Les
parameétres, associés a la position et a la forme des pics, a prendre en considération pour
I’analyse des spectres Mdssbauer sont le déplacement isomérique 9, 1’éclatement quadrupolaire
A, la largeur des raies I', le champ magnétique hyperfin H ainsi que ’intensité relative des

signaux.
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Le déplacement isomérique 8, dont la valeur est donnée par rapport a un composé-référence
(une feuille de fer métallique o pour le fer), dépend directement de la densité électronique au
noyau de 1’élément considéré. Le déplacement isomérique permet de déterminer le degré
d’oxydation de 1’atome, son état de spin ainsi que sa coordinence. Dans les especes
phosphatées, les valeurs de déplacement isomérique des ions Fe3* haut spin sont typiquement
comprises entre 0,2 et 0,5 mm/s a 300 K tandis que celles des ions Fe?* haut spin se situent
entre 0,9 et 1,3 mm/s [209]. Au sein de chacune de ces gammes, les différences de valeurs sont
liees essentiellement au nombre de ligands de coordination autour de 1’ion fer et également a la
covalence des liaisons : la réduction de la coordinence liée a une augmentation de la covalence
des liaisons entraine une diminution du déplacement isomérique. Ce dernier diminue également
lorsque la contribution des électrons 4s augmente [210]. D’apres la littérature, dans les espéces
phosphatées, un déplacement isomérique supérieur a 0,4 mm/s est attribué aux ions Fe** haut
spin en site octaédrique tandis qu’un déplacement isomérique inférieur a 0,3 mm/s est lié¢ a du
fer(111) haut spin en site tétraédrique : Fe®* (Tq) < 0,3 — 0,4 mm/s < Fe**(On). Concernant les
ions Fe?*, leur présence en site octaédrique donne lieu & un déplacement isomérique
typiquement autour de 1,2 mm/s. Une valeur inférieure révéle une coordinence plus faible
[209], [211].

L’¢éclatement quadrupolaire A permet quant a lui d’évaluer la distorsion du site tels que la
présence de lacunes de ligands ou I’abaissement de symétric. En effet, 1’éclatement
quadrupolaire étant lié au gradient de champ électrique produit par les ligands au niveau du
noyau (et dans une moindre mesure, par les seconds voisins cationiques), I’augmentation de ce
paramétre hyperfin refléte 1’existence d’une symétrie des ligands non sphérique. L’éclatement
quadrupolaire dépend également de la distribution des électrons autour du noyau. La valeur
associée aux ions Fe** (< 1,3 mm/s) est ainsi généralement inférieure a celle des ions Fe?* (>
1,5 mm/s) [209], ce qui renvoie a leur configuration électronique respective, d® (distribution
électronique sphérique autour du noyau) et d® (asymétrie de la sphére de coordination). Lorsque
le fer est distribué au sein de plusieurs environnements, le désordre (I’hétérogénéité des
environnements du fer par rapport a un environnement moyen) peut alors étre deéfini par une
distribution d’éclatements quadrupolaires (c’est-a-dire une distribution de doublets
quadrupolaires) dont la valeur moyenne et I’écart-type sont généralement mentionnés. Dans le
cas de la prise en considération d’un seul éclatement quadrupolaire, la largeur de raies I' donne

aussi une indication du désordre d’environnements (I" augmentant avec le désordre).
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Lorsque I’atome de fer subit une influence magnétique, comme dans le cas de Fe2O3 ou de
FesOs, linteraction quadrupolaire n’intervient alors que comme une perturbation de
I’interaction magnétique et est caractérisée par un parametre hyperfin appelé déplacement
quadrupolaire et noté 2e. L’interaction magnétique (entre le spin nucléaire 1 et le champ
magnétique résultant de I’environnement H) conduit a une levée de dégénérescence totale des
niveaux d’énergie (effet Zeeman nucléaire). Le spectre Mdssbauer est alors constitué de Six
raies correspondant aux différentes transitions permises entre ces niveaux d’énergie. Les
parametres hyperfins associés a ce sextuplet (déplacement isomérique &, déplacement
quadrupolaire 2¢ et champ magnétique hyperfin H) sont caractéristiques d’un composé donné
ou de I’existence d’un ordre magnétique (a plus ou moins longue distance) dans le matériau

analysé.

Enfin, I’intensité relative des signaux, qui dépend de la fraction efficace de noyaux
résonnants appelée facteur Lamb-Mdssbauer ou facteur f, permet de déterminer la proportion
d’ions dans chaque environnement considéré. Les différents noyaux de fer peuvent avoir des
facteurs f trés différents les uns des autres. En effet, la résonance des noyaux a température
ambiante dépend de I’environnement local autour de I’atome de fer sondé tels que sa
coordinence et les vibrations locales fer-ligands. Les intensités relatives a température ambiante
ne donnent que des indications semi-quantitatives au niveau des concentrations de chaque
espece associée a chacun des signaux. Les vibrations du réseau peuvent étre réduites en
diminuant la température de I’échantillon, provoquant alors 1’augmentation de 1’intensité des
signaux (les facteurs f des différents signaux tendant tous vers 1). De plus, lorsque les spectres
sont enregistrés a basse température, seul 1’échantillon voit sa température diminuer tandis que
la source reste a température ambiante. L effet Doppler du second ordre qui en résulte provoque

alors I’augmentation du déplacement isomérique.

% Conditions expérimentales

Les spectres Mdssbauer ont été enregistrés a 1’aide d’un spectrometre a accélération
constante de type Halder équipé d’une source radioactive de *’Co (dans une matrice de
rhodium). Les échantillons (environ 200 mg de poudre, soit au maximum 3 mg/cm? de fer) ont
été analyses en transmission, a température ambiante et a 100 K (dans un cryostat a bain d’azote
liquide). Les déplacements isomériques sont donnés par rapport au fer métallique (a-Fe°) a
température ambiante. L’analyse des spectres et I’affinement des paramétres hyperfins ont été

réalisés a 1’aide d’un programme développé au laboratoire et du logiciel WinNormos
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commercialisé par la société WissEl. L’acquisition et le traitement des données Mossbauer ont

été réalisés en collaboration avec Mathieu Duttine a I’ICMCB.
11.2.7.2. Résonance paramagnétique électronique (RPE)

% Principe

La RPE permet d’obtenir des informations sur I’environnement local d’¢éléments
paramagneétiques. Sous 1’action d’un champ magnétique Bo, le moment magnétique de spin
¢lectronique s’aligne dans la direction du champ et peut avoir deux orientations possibles
(paralléle ou anti-parallele) par rapport au champ magnétique externe (effet Zeeman). Ces deux
états de spin correspondent a deux niveaux d’énergie séparés par AE = gBBoavec g le facteur ¢
et B le magnéton de Bohr. Une onde électromagnétique, perpendiculaire au champ magnétique,
d’énergie hv (avec h la constante de Planck et v la fréquence) égale & AE permet alors une
transition électronique entre les niveaux avec changement d’état de spin. Le temps de retour a
1’état fondamental du systéme de spin, appelé temps de relaxation, doit étre suffisamment long
pour qu’un signal puisse étre détecté (temps caractéristique : 10° 4 107 s). Le spectre RPE est
alors constitué de raies de résonance associées a des transitions entre des niveaux d’énergie
(états de spin) donnés. Le systeme de spin étudié, et donc le spectre RPE, peut étre relativement
complexe car il dépend de la nature et de la configuration électronique des ions
paramagnétiques, du couplage spin-orbite, de la symétrie et de la force du champ cristallin et
de diverses interactions (fine, hyperfine, superhyperfine, d’échange dipolaire, quadrupolaire),

liees aux ions environnants plus ou moins négligeables.

L’interaction (super)hyperfine intervient lorsqu’il y a un couplage entre spins électroniques
et spins nucléaires. En effet, ’influence des noyaux avec un spin nucléaire I non nul sur
I’électron non apparié modifie le champ résultant et provoque une nouvelle levée de
dégénérescence des niveaux d’énergie qui sont alors au nombre de 21 + 1. Le nombre de raies
observées sur le spectre RPE reflete alors les différentes transitions permises entre niveaux
d’énergie. L’écart entre les raies donne acces a la constante de couplage hyperfin A qui est

caractéristique de I’élément de spin nucléaire non nul et de son environnement.

La RPE est tres sensible a la concentration de 1’élément dopant. Lorsque la concentration
en ions paramagnétiques augmente, la distance entre ces derniers diminue, ’interaction
magnétique qui en résulte devient non négligeable par rapport aux autres interactions, hyperfine

par exemple, et provoque un fort élargissement des signaux.
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Le facteur g, caractéristique d’une espéce paramagnétique, dépend de plusieurs facteurs
dont les principaux sont le couplage spin-orbite et le champ cristallin (symétrie et force). Dans
I’hypothese ou I’¢électron ne subit aucune interaction, 1’électron libre présente une valeur g =
2,0023. Dans un systéme d’axes orthonormés (X, y, z), le facteur g peut étre exprimé comme
un tenseur diagonal avec 3 valeurs propres gx, gy et gz. Si le systeme presente une symétrie
isotrope, les valeurs de g sont identiques : Qiso = Ox = Gy = Jz. Le signal qui en résulte est
généralement fin et symétrique. Lorsque la symétrie autour du noyau n’est plus sphérique, le
facteur g devient anisotrope et peut présenter 2 ou 3 valeurs différentes. Dans le cas d’une
symétrie axiale, seules les valeurs de g perpendiculaires au champ sont identiques gx = gy = 9.
et g; = gy tandis que pour une symeétrie orthorhombique, toutes les valeurs de g sont différentes :

Ox # Oy # ¢z. L allure théorique des spectres obtenus est représentée ci-dessous (Figure 20).

ISOTROPIC AXIAL AXIAL RHOMBIC
% =9, =9, % =9, >9 9, 79,709,
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=
E |
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Figure 20 : Allure des spectre RPE en fonction de la symétrie du champ de ligand [212]

0,

% Conditions expérimentales

Les spectres RPE ont été enregistrés a I’aide d’un spectrometre Bruker ESP300E, équipé
d’un cryostat a flux d’hélium liquide, entre la température ambiante et 4 K. La fréquence des
micro-ondes est de 9,45 GHz (bande X) et la puissance utilisée est de 1 ou 10 mW. La fréquence
de la modulation en champ magnétique est fixée a 100 kHz, son amplitude est ajustée en
fonction des signaux observés. Les échantillons ont été analysés sous forme de poudre (entre
10 et 35 mg par tube) et le spectrometre a éte calibré en champ magnétique a I’aide d’un
échantillon référence de DPPH ((2,2)-diphenyl-1-picrylhydrazyle) ayant une valeur de g égale
a 2,0036. Les spectres présentés sont normalisés par rapport a la masse de 1’échantillon, au
nombre de scans accumulés et aux autres parametres influengant directement 1’intensité des

signaux observés. L’analyse des spectres et la simulation des signaux de RPE ont été realisées
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a I’aide des logiciels WinEPR et WinSimFonia (Bruker). L’acquisition et le traitement des

données RPE ont été réalisés en collaboration avec Mathieu Duttine a 'ICMCB.

11.2.7.3. Spectroscopie photoélectronique par rayons X (XPS)

L’analyse de surface par XPS des composés CuHA a été réalisée a 1’aide d’un spectrometre
K-ALPHA (ThermoFischer Scientific) équipé d’une source Al Ko monochromatée (hv =
1486,6 eV) et d’un faisceau de rayons X de diametre 400 um. Les composés CuO et
Cuz(OH)3(NOs) ont servi de référence. Une pression de 107 Pa a été atteinte dans la chambre
au moment du transfert des poudres pressées sur une feuille d’indium. Les spectres complets
ont été enregistrés dans la gamme 0 — 1100 eV avec une énergie de passage constante de 200
eV et les spectres haute résolution a une énergie de passage constante de 40 eV. La
neutralisation des charges a été réalisée durant I’analyse. Les spectres haute résolution (i.e. Cis,

O1s, Cugp) ont été affinés en utilisant le logiciel Avantage (ThermoFisher Scientific).

11.2.7.4. Spectroscopie d’absorption des rayons X

®,

% Principe

L’état de valence (degré d’oxydation et état d’hybridation de la liaison) ainsi que
I’environnement atomique du cuivre (nature des premiers et seconds voisins, coordinence,
longueur des liaisons) a été étudié par spectroscopie d’absorption des rayons X au seuil K du
Cu. L’absorption d’un photon X, gouverné par la loi de Beer-Lambert conduit ainsi a I’éjection
d’un électron 1s de 1’¢lément sondé. L’énergie appliquée doit étre supérieure a 1’énergie de
liaison afin que I’atome passe a un état excité avec, dans une premiére étape autour du seuil, le
remplissage des couches 3d et 4p vides (régles de sélection de Laporte), puis dans un second
temps, I’émission d’un photoélectron. L’onde photoélectrique sphérique qui en résulte est
diffractée par les atomes environnants qui vont a leur tour émettre une onde sphérique
interférant avec 1’onde incidente. Les mesures d’absorption pres du seuil (X-ray Absorption
Near Edge Structure, XANES) rendent compte des transitions électroniques entre le niveau 1s
et les niveaux superieurs via les pics de pre-seuil et de seuil (Figure 21) tandis que les mesures
a plus haute energie (Extended X-ray Absorption Fine Structure, EXAFS) représentent les
oscillations dues aux interférences entre les ondes photoélectriques. Ces oscillations dépendent
donc de la nature des atomes voisins, de leur distance, de leur nombre et de leur agitation

thermique.
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Figure 21 : Spectre d'absorption X au seuil K du cuivre d’une feuille métallique Cu(0). Adapté de [215]

®,

% Conditions expérimentales

Les mesures de spectroscopie d’absorption des rayons X au seuil K du cuivre (8959 eV)
ont été réalisées dans la ligne de lumiere DO8B-XAFS2 du laboratoire LNLS (Campinas, Brésil)
en utilisant un monochromateur a double cristal (DCM) Si (1 1 1). Les échantillons ont été
mélangés avec du nitrure de bore et compactés en pastilles circulaires de 0,7 cm de diametre.
Les mesures sur les CuHA ont été effectuées en mode fluorescence tandis que les composés
référence (CuO et Cu.0) ont été mesurés en mode transmission. Afin de corriger le possible
décalage en énergie da a I’instabilité du faisceau, la bonne calibration de 1’énergie a été vérifiée
en effectuant en parall¢le de la mesure sur I’échantillon, des mesures sur une feuille de cuivre
métallique. Les données d’absorption brutes ont été traitées et normalisées a 1’aide du logiciel
ATHENA en extrayant 1’absorption atomique afin d’une part d’analyser les structures autour
du seuil associées a 1’état de valence du cuivre puis d’obtenir les oscillations EXAFS (k)
comprises, dans la plupart des cas, entre 3 < k(A™) < 13. Le traitement des données EXAFS a
été réalisé a I’aide du logiciel VIPER sur la base de la théorie des ondes planes en considérant
dans un premier des chemins de diffusion simple mais également le cas échéant, des chemins
de diffusion multiple dés lors que la géométrie locale s’y préte. Des transformées de Fourier
directe et inverse, utilisant une fenétre de Hanning, permettent de remonter a la distribution
radiale et aux parametres géométriques ainsi affinés (nature et nombre de voisins, distance
radiale, facteur de Debye-Waller). L’acquisition et le traitement des données ont été réalisés en

collaboration avec Santiago Figueroa (LNLS) et Carmelo Prestipino (Université de Rennes).
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11.2.8. Caractérisations des poudres initiales

11.2.8.1. Vérification de la pureté des HA
Les diffractogrammes des rayons X des HA CP01 et VSO01 calcinées selon la norme ISO
13779-3 4 1000°C pendant 15 h sont représentés sur la Figure 22. La pureté des phases est ainsi

vérifiée. Les résultats montrent que les HA de référence utilisées sont monophasées.
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Figure 22 : Diffractogrammes des rayons X (CuKa:Ka) des poudres d'HA pures CP01 et VS01
calcinées a 1000°C pendant 15 h

11.2.8.2. Affinement Le Bail et Rietveld des HA pures

% Affinement Le Bail de la poudre d’HA CP01

L’HA CPO1 servant de référence L o

pour les échantillons synthétisés par

* 1.Yobs
— 2. Ycale
— 3. Yobs-Ycalc

coprécipitation est calcinée a 600°C _. 2000t - G P

pendant 1 h (notée CP01-600). Le

diffractogramme de la poudre calcinée = ;400!

Intensity (arb. units)

est ensuite affiné par la méthode de Le
Bail (Figure 23). Les paramétres et le
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I’affinement (Tableau 8) sont en accord

avec les données théoriques [81]. La 10 20 30 40 50 60
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taille des Figure 23 : Diffractogramme des rayons X (CuKa1Ka?2) de la
poudre CP01-600 affiné par la méthode de Le Bail
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Tableau 8 : Parameétres de maille, volume et

taille des cristallites, issus de 1’affinement Le

Bail, de la poudre CP01-600. L écart-type est
indiqué entre parentheses

a (A) c(A) v (A%)

9,4127(4)  6,8885(3)  528,55(4)

(hkl) (hm)  (001) (nm)
21 48

Figure 24 : Images MEB de la poudre CP01-600

cristallites (Tableau 8) qui est supérieure selon le plan (001) comparée au plan (hkl), révéle que
les cristallites présentent une anisotropie selon 1’axe c. Les images MEB de la poudre (Figure
24) confirment ce résultat, les cristallites ayant une forme d’aiguille, typique des HA calcinées
a basse température [207], [213].

% Affinement Rietveld de la poudre d’HA VS01

Un affinement par la méthode de Rietveld est réalisé sur I’'HA pure VSO01 calcinée a 1100°C
pendant 1h, notée VS01-1100 (Figure 25). Les taux d’occupation ainsi que les coefficients
d’agitation thermique Biso ont été fixés lors de I’affinement (en considérant une formule
parfaitement steechiométrique pour I’HA et avec Biso = 0,5 A2 pour les cations et 1,0 A2 pour
les anions). Les facteurs d’accord Rp et Rwp et le facteur de Bragg sont respectivement inférieurs

a 8 et 3% témoignant d’un bon accord entre les diffractogrammes théorique et expérimental. La
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Figure 25 : Diffractogramme des rayons X (CuKas) de 1’échantillon VS01-1100 affiné par la méthode de Rietveld
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Tableau 9 : Positions atomiques au sein de la maille apatitique VS01-1100

Composé Atome Site X y z Biso Occ
VS01-1100 Cal af 1/3 2/3 0,0020(7) 0,5 1
P65/m Ca2 6h 0,2460(4) 0,9922(4) Ya 0,5 1
a=9,4131(2)A P1 6h 0,3989(6) 0,3688(6) Ya 0,5 1
¢=6,8801(1) A 01 6h 0,326(1) 0,483(1) Va 1,0 1
V =527,96(2) A3 02 6h 0,587(1) 0,464(1) Ya 1,0 1

03 12i 0,3400(7) 0,2559(6) 0,0705(8) 1,0 1
04 de 0 0 0,191(3) 1,0 %

Densité électronique
résiduelle (e/A?)

0.875
0.750
0.625
0.500
0.375
0.250
0.125
0.000
-0.125
-0.250
-0.375
-0.500
-0.625

-0.750
xa x/a xa va xa -0.875

z=0,125 z=0,375 z=0,25

¥'b

N . . ...

Figure 26 : Cartographies de Fourier-différence représentant les résidus de densité électronique au sein de
I’HA VS01-1100 sur différents plans z

position des atomes et leur taux d’occupation au sein de I’apatite (Tableau 9) conduisent a des
résidus de densité électronique répartis de maniére homogene et inférieurs a 0,25 e/A? en valeur
absolue sur tous les plans z (Figure 26). L’HA pure utilisée dans la réaction par voie solide ne

présente donc aucune lacune, site interstitiel partiellement occupé, ou autre défaut.

11.2.8.3. Granulométrie des poudres

La Figure 27 présente la distribution granulométrique (en volume) des deux poudres
initiales VS01-600 et CuO utilisées pour la synthése de CuHA par voie solide. La distribution
volumique des particules d’un des mélanges de poudres correspondant a la composition
CuVSO0,5 est également mesurée aprées attrition dans les conditions optimales. Les poudres
VS01-600 et CuO présentent une distribution monomodale avec respectivement une taille
moyenne de particules de 7,2 et 5,2 um et une largeur de distribution de 1’ordre de 9 pum
(d10=3,8 um ; doo = 12,7 um) et 6 pm (do = 3,0 pm ; dgo = 8,5 um). Apreés attrition du mélange
de poudres (xcu = 0,5), la taille moyenne des particules est réduite & 1,5 um et la largeur de
distribution a 3 pm (d1o = 0,6 pm ; deo = 3,1 um). Ces résultats mettent en évidence 1I’'impact
positif de 1’étape d’attrition sur la réduction de la taille des particules. La granulométrie des
mélanges de poudres HA-précurseurs de fer (5% mol. de fer visés) est présentée en Annexe 1.
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Figure 27 : Distributions volumiques des particules des précurseurs VS01-600 et CuO ainsi que du mélange
de poudre CuVS0,5 attrité a 800 rpm pendant 3 h.

11.3. Evaluation des propriétés biologiques des HA dopées au cuivre

11.3.1. Préparation des substrats céramiques

Avant les essais biologiques, des pastilles d’HA pure et de CuVSx ont été frittées
respectivement a 1200 et 1100°C pendant 1 h afin d’obtenir des piéces denses. Les pastilles
frittées ont été polies en utilisant divers papiers de carbure de silicium SiC (P600 a P4000) et
stérilisés a 200°C, pendant 2h au moins, sous air. Finalement, les pastilles ont été placées dans
des plaques de cultures 24 puits (Sarstedt) contenant un milieu de Eagle modifié complet (a-
MEM, Gibco) additionné de 10% de sérum de veau feetal (Invitrogen), 50 Ul/mL de pénicilline
et 50 pg/mL de streptomycine (Gibco). Les pastilles ont été immergées pendant 1 h dans ce
milieu afin d’atteindre un régime d’équilibre dans un incubateur chauffé a 37°C sous
atmosphére humide contenant 5% de CO>. Le milieu de culture, appelé par la suite milieu de
croissance ou milieu non différenciant (GM, growth medium en anglais) contient tous les
éléments (nutriments, protéines) normalement présents dans les fluides physiologiques et
nécessaires a la croissance et la prolifération des cellules apres leur ensemencement mais ne

permet pas d’induire leur différenciation en ostéoblastes matures.

11.3.2. Culture cellulaire et ensemencement

Des cellules pré-ostéoblastiques MC3T3-E1, sous-clone 14 (ATCC) ont été cultivées dans
un incubateur chauffé a 37°C sous atmosphére humide contenant 5% de CO>. Le milieu a éeté

renouvelé tous les 2 - 3 jours et les cellules ont été divisées quand la confluence (c’est-a-dire la
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surface recouverte par les cellules) a atteint 70 - 80% de la surface de culture. Pour cela, les
cellules sont rincées au PBS (Phosphate Buffer Saline) 1X stérile, puis recouvertes de Trypsine-
EDTA 0,05% (Gibco) et incubées 3 a 5 minutes a 37°C pour les décoller du support de culture.
L’action de la trypsine est stoppée par ajout de milieu de culture complet et les cellules sont
centrifugées pendant 5 minutes a 300 g a température ambiante. Le surnageant est éliminé et
les cellules sont remises en suspension dans du milieu de culture complet. Elles sont ensuite
comptées sur une cellule de Malassez et une quantité définie de cellules est ensemencée goutte
a goutte sur les pastilles d’HA et de CuVSx dans le milieu GM. Les cellules sont finalement
cultivées a 37°C sous atmosphere humide contenant 5% de CO> pendant 1, 3 et 5 jours. Une
quantité de 25 000 cellules/cm? est ensemencée pour des évaluations aprés un jour de culture
tandis que pour des temps supérieurs, la quantité est réduite a 10 000 cellules/cm?afin de ne pas
atteindre la confluence des cellules et ainsi permettre la prolifération correcte des cellules lors

des tests de viabilité.

11.3.3. Viabilité cellulaire

La viabilité des cellules MC3T3-E1 a été testée en ajoutant, des le début de la culture, 10%
du réactif Alamar Blue® (Thermo Fisher Scientific) par rapport au volume du puits. En effet,
ce réactif contient de la résazurine (indicateur coloré bleu) dont la réduction par I’enzyme
succinate déshydrogénase, présente au sein des cellules vivantes, provoque un changement de
couleur du bleu au rose et une émission de fluorescence dans le rouge. L’activité métabolique
des cellules au cours du temps est ainsi reflétée par I’intensité de fluorescence de I’ Alamar Blue.
Celle-ci est mesurée avant la fin des différentes périodes d’incubation a 585 nm a 1’aide d’un

spectrophotometre FLUOstar OPTIMA (BMG Labtech).

Les cellules viables sont ensuite immédiatement marquées avec 10 uM de calcéine AM
rouge-orange par incubation a 37°C durant 15 min. La calcéine rouge-orange, intrinséquement
fluorescente, est uniquement retenue dans la membrane des cellules vivantes. Les cellules sont
ensuite rincées en milieu de culture complet chaud pour éliminer la calcéine rouge-orange non
intégrée dans les cellules puis au PBS 1X (Phosphate Buffer Saline). Elles sont ensuite fixées
au paraformaldéhyde 4% (preparé en PBS 1X) pendant 10 minutes a température ambiante. Les
cellules sont ensuite rincées trois fois au PBS 1X. Tous les noyaux sont marqués par incubation
des cellules en présence de 20 uM de Hoescht 33342 pendant 5 minutes. Les pastilles sont
finalement observées au microscope a fluorescence (Axiolmager, Zeiss) couplé a une caméra
(Axiocam MRm, Zeiss). Le nombre de cellules marquées a la calcéine a la surface des pastilles

permet de déterminer la densité cellulaire, c’est-a-dire le nombre de cellules viables ayant
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adheré a la surface des céramiques par unité de surface. De plus, le ratio des cellules viables
positives a la calcéine sur le nombre total de cellules (soit le nombre de noyaux) permet d’établir
le pourcentage de cellules vivantes et donc le taux de viabilité des cellules. Pour chaque
experience, les analyses sont conduites sur un minimum de 5 images, soit plus de 1000 cellules

comptées. La morphologie des cellules est également imagée via ce microscope.

11.3.4. Différenciation cellulaire

Le comportement des cellules, & la surface des pastilles CuVSx, vis-a-vis de la
différenciation cellulaire a également ét¢ étudi¢ apres une incubation de 7 jours a I’aide de deux
techniques : la RT-gPCR (réaction en chaine de polymérisation quantitative en temps réel) et
le western blot. La RT-qPCR consiste a quantifier par fluorescence I’expression relative de
geénes (séquences d’ADN) codant pour certaines protéines, marqueurs de l’ostéogénése
(RUNX2, ALP, COL I dans notre cas, cf. paragraphe 1.1.1.2) tandis que le western blot permet
de deétecter les niveaux relatifs des protéines exprimées au sein des cellules par électrophorése
(ici RUNX2, OPN). La GAPDH (glycéraldéhyde-3-phosphate deshydroxygénase), protéine
responsable du métabolisme cellulaire, est également étudiée en tant que contréle, car elle est
normalement exprimée de maniére équivalente dans toutes les cellules. Une variation de la
quantité de GAPDH entre les échantillons révéle donc que la méme quantité globale de
protéines n’a pas analysée. L’expression de chacune des protéines est ainsi normalisée sur

I’expression de la protéine GAPDH correspondante.

Les cellules MC3T3-E1 ont été ensemencées a une densité de 15 000 cellules/cm? dans des
plaques de culture contenant les pastilles dans un milieu de différenciation (DM) consistant au
milieu GM additionné de 100 nM de dexaméthasone (AppliChem), 50 uM d’acide ascorbique
(énantiomeére L, Sigma Aldrich) et 10 mM de beta-glycérophosphate. Des tests de controle ont
été effectués en respectant le protocole ci-dessus, mais en 1’absence des pastilles CuVSx. Les
cellules sont alors placées directement dans les puits en plastique dans les milieux GM et DM,
le premier milieu servant de milieu de référence, le second évaluant la réponse (contrdle positif).
Les deux milieux sont renouvelés au 3¢ jour de culture. Aprés 7 jours de culture, les cellules
sont lysees (la membrane des cellules est détruite par un agent chimique) et les ARN (acide
ribonucléique) sont extraits en utilisant un kit commercial selon les instructions du fabricant
(RNeasy® Plus Micro kit, Qiagen) et les éluats contenant les protéines cellulaires sont gardés

a -20°C en vue des tests western blot.
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La quantit¢ d’ARN est d’abord dosée pour chaque échantillon a I’aide d’un
spectrophotometre a fluorescence (Nanodrop 2000, ThermoFisher) & 260 et a 280 nm. Les ARN
sont ensuite convertis en ADN complémentaire par une réaction de transcription inverse a I’aide
d’un mélange réactionnel commercial (ThermoFisher). Pour cela, une quantité fixe (2 pg)
d’ARN est mélangée a un tampon RT Master mix contenant I’enzyme reverse transcriptase et
les bases azotées nécessaires a la rétro-transcription. La réaction de transcription inverse se
produit au cours de I’incubation de la solution dans un thermocycleur (T100 thermal cycler,

Bio RAD) a 25°C pendant 10 min, puis 37°C pendant 120 min et enfin a 85°C pendant 5 min.

Pour faciliter la quantification par fluorescence des ADN, leur quantité est ensuite
amplifiée en mélangeant une concentration fixe (25 ng/mL) d’ADN avec un master mix,
specifique a un gene (Applied Biosystems, ThermoFisher). Chaque master mix contient
I’enzyme polymérase, les bases azotées ainsi que les sondes spécifiques aux génes qui sont
couplées a un fluorophore. Les solutions sont placées dans un appareil de RT-gPCR
(QuantStudio — Applied Biosystems, ThermoFisher) dans lequel 40 cycles vont se succéder
pendant 30 min alternant entre des paliers a 95°C pendant 1 sec et a 60°C pendant 20 sec.
L’intensité de fluorescence est mesurée a la fin de chaque cycle. Le cycle (cycle threshold, CT)
a partir duquel on considére que le géne est exprimé est fixé et une comparaison entre les
différents cycles est réalisée selon la méthode des AACT. Pour chaque céramique, le CT associé
a la GAPDH est soustrait au CT de chaque protéine (ACT), puis le CT du milieu DM est
retranché a ACT (4ACT). Le niveau d’expression des génes est enfin quantifi¢é de maniére

relative par rapport au milieu DM :
RQ = 244°T avec RQ la quantification relative et RQ (DM) = 1.

Afin de comparer 1’expression des protéines, les tests western blot sont ensuite réalisés a
partir de I’éluat conservé a basse température lors de I’extraction des ARNm. Les protéines sont
précipitées et extraites selon le protocole de Morse et al. [214], puis re-suspendues en tampon
dit de Laemmli (SDS 1%, glycérol 5%, Tris 60 mM, pH 6,8 [215]). Pour chaque échantillon,
leur concentration est mesurée par spectrophotométrie a 280 nm (Nanodrop, ThermoFisher),
puis 15 pg de protéines dénaturées par chauffage sont charges sur des gels contenant 10% de
polyamide et séparés par électrophorése. Les protéines sont ensuite transférées sur des
membranes de porosité 0,45 um en polyfluorure de vinylidene (Biorad). Aprés saturation des
sites antigéniques spécifiques dans une solution de lait écrémé 5% en TBS (Tris Buffer Saline)

1X Tween-20 0,05%, les membranes sont d’abord hybridées avec les anticorps primaires une
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nuit a 4°C: lapin anti RUNX2 (Abcam), chevre anti-ostéopontine (R&D) et souris anti-
GAPDH (Santa-Cruz Biotechnology), puis avec les anticorps secondaires appropriés (chevre
anti-lapin, chévre anti-souris ou souris anti-chévre) couplés a I’enzyme peroxydase de raifort
(Dako) pendant 1 h a température ambiante. L.’ajout d’un réactif a base de luminol (Millipore),
réduit par D’enzyme peroxydase, permet de détecter les protéines d’intérét par
chimioluminescence (systeme G-box, Syngene). L’expression des protéines est ainsi
déterminée grace a la mesure de la densité optique du signal obtenu (normalisée sur la GAPDH)
qui est proportionnelle a la quantité de protéines présente dans les cellules. L’analyse des

western-blot est réalisée a 1’aide du logiciel ImageJ.

11.3.5. Statistiques

Les tests de viabilité et de différenciation cellulaire ont été conduits avec trois expériences
in vitro indépendantes pour chaque groupe de pastilles testées. Dans le cas de la réduction de
I’ Alamar Blue, une premiére analyse a été effectuée apres le 1°" jour de culture, deux analyses
indépendantes apreés 3 jours de culture, 3 analyses indépendantes apres 4 et 5 jours de culture.
La normalité des résultats est vérifiée via le test Shapiro-Wilk en utilisant le logiciel PAST
[216]. Selon I’ensemble des données et les résultats du test de normalité, un test de Kruskal-
Wallis suivi d’un test post-hoc de Dunn ou une analyse de variance (ANOVA) une voie est
effectué suivi d’une comparaison multiple de Tukey en utilisant le GraphPad Prism 6. Les
résultats sont considérés significatifs, lorsque le parameétre p décrivant le facteur de variabilité
entre analyses est inférieur a 5%. Dans le chapitre V, par exemple, un résultat significatif
comparé a ’HA, sera marqué d’un symbole et indiqué dans la Iégende de la maniere suivante :
*:vs. HA, p < 0,05. La baisse du pourcentage jusqu’a des valeurs de 0,01% indique une

significativité d’autant plus conséquente.

11.4. Mise en forme par frittage laser sélectif

Comme mentionné dans le paragraphe 1.4., le frittage laser selectif des CUHA est envisage
sur un lit de poudre issu du dépot d’une suspension céramique. La technique de dip-coating
consistant @ immerger et retirer, a vitesse controlée, un substrat au sein d’une suspension a ici
été retenue. La préparation de la suspension et le dépdt par dip-coating de couches minces

d’épaisseur 5-30 um sur une lame de verre font donc 1’objet d’une étude préliminaire au frittage.

11.4.1. Préparation des suspensions

Une fois la synthése par réaction par voie solide des CuHA réalisée (1100°C, 1h) selon le

protocole établi au paragraphe 11.1.2, les pastilles sont broyées au mortier, puis tamisées sur un
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tamis 100 um. La poudre (environ 20 - 25¢) est alors attritée (attriteur NETZSCH) dans environ
50 mL d’éthanol en présence du dispersant Bey-costat 123 (2% massique par rapport a la masse
totale de poudre). Un mélange 50/50 de billes de zircone yttriée de 1 et 2 mm de diametre est
ajouté (75 g total). L’attrition est réalisée a 800 rpm pendant 6 h. La distribution volumique des
particules du mélange attrité est déterminée a I’aide du granulomeétre Mastersize2000 (Malvern
Instrument). La taille moyenne des particules de la poudre calcinée & 1100°C est ainsi réduite
de 60 - 65 um a environ a 0,5 - 1 um (Figure 28). Le dép6t par dip-coating de couches minces
d’épaisseur controlée allant de 5 a 30 um sur une lame de verre peut ainsi étre envisagé. La
suspension obtenue est ensuite séchée a 1’étuve, la poudre récupérée est alors a nouveau tamisée
sur un tamis 100 pum pour éliminer les gros agrégats formés lors du séchage. Une suspension
finale contenant 30% massique de cette poudre CuHA additionnée de dispersant, broyée par
attrition, tamisée deux fois, est préparée par dispersion dans 1’éthanol. Des ultrasons sont

appliqués pendant 5 min et la suspension est ensuite mise sous agitation magnétique pendant
1h.

104 ——3 min

Volume de particules (%)

001 0,1 1 10 100 1000 10000

Taille des particules (um)
Figure 28 : Distributions volumiques des particules de CuVS0,5 aprés différentes durées d’attrition dans
I’éthanol en présence de dispersant

11.4.2. Dip coating sur lame de verre

11.4.2.1. Conditions expérimentales
Le dépdt des couches minces est effectué par dip coating de la suspension optimisée sur
une lame de verre préalablement nettoyée a 1’é¢thanol. La lame de verre est insérée dans la
suspension puis retirée a une vitesse controlée pouvant aller de 50 a 400 mm/s. Deux méthodes
sont employées pour augmenter 1’épaisseur de la couche déposée : la vitesse de retrait peut étre
augmentée afin de réduire 1’effet des forces de gravitation sur I’écoulement de la suspension et
plusieurs dépots successifs a vitesse de retrait identique peuvent étre réalisés avec une étape de

séchage a I’étuve entre chaque dépot.
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11.4.2.2. Caractérisations
L’épaisseur des dépdts est mesurée grace a 1’acquisition d’images MEB (JEOL JSM
6360A) réalisées sur une coupe préalablement métallisée par dép6t physique en phase vapeur
d’or (JEOL JFC-1200 Fine Coater). La tension est fixée a 10 kV et la distance de travail a 10
mm. Un détecteur d’¢lectrons secondaires est utilisé. L’épaisseur du dépot est ensuite mesurée
a I’aide du logiciel Imagel, une moyenne étant faite sur au moins 3 zones différentes et 10

Mesures par zone.
11.4.3. Frittage laser sélectif

11.4.3.1. Conditions expérimentales

Le frittage des couches minces (obtenues par dip coating) par SLS est réalisé a ’aide d’un
laser continu a fibre ytterbium YLM-400-AC-Y11 (IPG Photonics) absorbant & 1070 nm et
integré dans un montage de la société ES LASER. Le faisceau laser posséde une puissance
maximale de 400 W (la puissance minimale de travail étant de 40 W) et un diametre de 50 pum.
La lame de verre est placée sur un support en aluminium et la distance de focalisation est ajustée
a199 mm. La matiere est alors irradiée selon des motifs bidimensionnels (simple cordon, motif
carré) avec différents parametres de lasage : puissance du laser, vitesse de déplacement linéique
du laser, espacement entre les cordons (lignes) de lasage ; ces différents parameétres de lasage

étant controles a I’aide du logiciel SAM light.

11.4.3.2. Caractérisations
Les surfaces des pastilles irradiées, contenant un mélange HA/CuO (xc, final = 0,5), ont
été imagées en mode réflexion a 1’aide du microscope optique Leica DMLM tandis que la coupe
d’une pastille a été observée a 1’aide d’un microtomographe a rayons X Versa XRM500 (Zeiss).
L’acquisition des images a été réalisée a une intensité de 83 pA et une tension de 120 kV avec

un temps d’exposition de 1s.

Les couches minces irradiées ont été observées macroscopiquement a 1’aide d’une loupe
binoculaire Olympus SZH équipée d’une source lumineuse a lampe halogéne GLI 154 (Fort
Imaging Sytems). La microstructure des cordons frittes a été évaluée a 1’aide du microscope
optique Leica DMI3000M en mode réflexion. La largeur des cordons est mesurée via le logiciel
Leica Application Suite V4.3, au moins 10 mesures étant faites sur 3 zones différentes. La
microstructure des couches frittées a également été étudiée a 1’aide du microscope électronique

a balayage JSM 6360A (JEOL) dans les conditions citées au paragraphe précédent 11.4.2.2.
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La pureté de la phase apatitique apres frittage a été vérifiée a 1’aide d’un diffractométre
PANanalytical de type Empyrean a géométrie Bragg-Brentano 6-6 équipé d’un détecteur X-
celerator et d’une anticathode de cuivre (CuKaiKap, tension de travail 45 kV, intensité de
travail 40 mA). Les mesures ont €té faites sur un domaine angulaire de 8 a 80° en 20 avec un

pas de mesure de 0,017° pour une durée totale d’acquisition de 24 h.
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Chapitre I11. Hydroxyapatites substituées au cuivre

Ce chapitre porte sur I’élaboration, la caractérisation et le frittage d’HA substituées au
cuivre (CuHA) selon deux voies de synthése afin de mettre en avant leur influence sur
I’incorporation de I’élément dopant au sein de I’apatite. La synthése par coprécipitation fait
I’objet de la premiére partie. Le role des précurseurs sur la pureté et la position du cuivre au
sein de I’apatite est établi avant d’évaluer la stabilité thermique des phases. Dans une seconde
partie, la réaction par voie solide met I’accent sur la localisation et le degré d’oxydation (DO)
du cuivre au sein de la structure apatitique ainsi que sur les interactions du dopant avec les
atomes environnants. Des techniques de sonde locale comme les spectroscopies RMN (3P, 1H),
RPE, UV-Visible, XPS et enfin XANES-EXAFS, tout en prenant en compte 1’analyse par
diffraction des RX, vont nous permettre de mieux appréhender 1’état de valence du cuivre ainsi
que sa localisation et les interactions avec les proches voisins. Le frittage des céramiques d’HA
substituées au cuivre est étudié dans un dernier point. Les propriétés optiques des phases
¢laborées via les deux voies de synthése sont également évaluées en vue d’une application en

frittage laser sélectif.

111.1. Hydroxyapatites substituées au cuivre par coprécipitation

I11.1.1. Synthése a partir des nitrates de calcium et de cuivre

111.1.1.1. Synthése

Une premiére synthese en voie aqueuse d’HA substituées au cuivre est réalisée en présence
de nitrates de calcium Ca(NO3z)2.2H20 et de cuivre Cu(NO3)2.3H20, d’hydrogénophosphate de
diammonium (NHa4)2HPO4 et d’ammoniaque (NHs, H20) selon le protocole établi dans le
chapitre 2. La substitution du calcium par 5% molaire de cuivre dans la formule hypothétique
Cag5Cuo5(PO4)s(OH)2 est visée. Les quantités de matiere des reactifs sont donc calculées en
considérant un rapport (Ca+Cu)/P = 10/6. On dénommera les composés issus de cette voie de
synthése CuCPO1. Un précipité bleu clair, formé lors de 1’ajout de 1’hydrogénophosphate de
diammonium dans la solution basique contenant les ions calcium et cuivre, est récupéré par
filtration apres 5 h de maturation. Apres séchage a 1’étuve et calcination a 600°C, une phase
pure d’hydroxyapatite est identifiée en DRX (Figure 29), notée CuCP01-600. La couleur bleue
de la poudre et la pureté de la phase confirment la bonne incorporation des ions Cu?* au sein de

I’HA. Néanmoins, le pourcentage molaire de cuivre dosé par ICP-OES est seulement de 2,2%.
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Chapitre I11. Hydroxyapatites substituées au cuivre

Le filtrat de coloration bleue foncée collecté lors de la filtration témoigne de la formation du
complexe [Cu(NHs)4]>* par réaction des ions Cu?* en solution avec I’ammoniaque. Ce
complexe, soluble dans I’eau, explique 1’incorporation uniquement partielle de cuivre au sein
de la phase d’HA dopée. La poudre CuCP01-600 est caractérisée dans la suite via des analyses

chimiques et microstructurales et comparée a I’HA pure steechiométrique calcinée a 600°C,

notée CP01-600.
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Figure 29 : Diffractogramme des rayons X (CuKaiKay) de la poudre CuCP01-600

111.1.1.2. Influence du cuivre sur les liaisons chimiques au sein de ’HA

L’influence du cuivre sur les atomes environnants est étudiée par spectroscopies FTIR et
RMN *H, 3!P. Des zooms des spectres FTIR sont représentés sur la Figure 30a, les spectres
complets étant présentés en Annexe 2. La poudre d’HA dopée CuCP01-600 présente les mémes
bandes de vibrations que I’HA pure CP01-600 (Figure 30a). La zone entre 400 et 1200 cm™ est
typique des groupements phosphates. Entre 950 et 1100 cm™, les bandes sont assignées a la
vibration d’élongation des POa4 (v1 2 962 cm™ ; v a 1033, 1042, 1062 et 1094 cm™®) tandis que
les bandes entre 470 et 610 cm™ correspondent aux vibrations de déformation de ces mémes
groupements (v2 & 475 cm™ ; v4 & 564 et 603 cm™). Les bandes de vibration d’élongation des
groupements hydroxyles se situent a 3572 et 633 cm™. Enfin, la large bande a 3430 cm™ et celle
a4 1635 cm ! sont dues a de ’eau adsorbée [207], [217]. Le Tableau 10 récapitule 1’attribution
des différentes bandes de 1’échantillon CuCP01-600. Pour cet échantillon dopé au cuivre, aucun
décalage dans la position des bandes relatives aux groupements phosphates ou hydroxyles n’est
observée en comparaison a I’'HA pure, I’insertion des ions Cu?" au sein de 1’apatite ne perturbe

donc pas de fagon significative les liaisons chimiques entre les atomes P-O, d’une part et O-H

d’autre part.
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Chapitre I11. Hydroxyapatites substituées au cuivre

Lors de la synthese, la perte de cuivre dans le filtrat pourrait avoir entrainé la formation
d’une HA sous-steechiométrique dans laquelle certains groupements phosphates PO4* sont
substituées partiellement par les groupements HPO4?. Au-dela d’une température de 250°C,
ces derniers se condensent pour former des groupements P.O7*. Pour vérifier la présence de
groupes HPO4%, le spectre FTIR de la poudre CuCPO1 non calcinée a donc été réalisé. Sur le
zoom entre 450 et 1250 cm™ (Figure 30b), on peut identifier la présence d’une faible bande a
875 cm™, caractéristique des groupements HPO.Z. Toutefois, cette bande a aussi été observée
au sein de la poudre brute CP01 dont la stecechiométrie a été vérifiée. La présence de cette bande
pourrait provenir des résidus de synthése adsorbés en surface ce qui ne permet pas de statuer
sur la valeur du rapport (Ca+Cu)/P au sein de la phase CuCPOl. D’autres techniques de
caractérisations, telle que la RMN, pourraient permettre de préciser les résultats.

a) ) b) ——CPO1
PO,3 —— CP01- 600
ﬁi,i_ —— CuCPO1- 600 ——CucPo1
H,O adsorbée
v, PO
VSOH' Vl‘PO43’ —i—
.= .
| A
4000 3500 3000 12'00 1000 860 600 400 1200 800 400
-1 El -1
v(cm') v(cm’) v(cm')

Figure 30 : Spectres FTIR zoomés des poudres d’HA pure et dopée CP01 et CuCPO1 calcinées a 600°C pendant
1 h (a) et des poudres brutes (b)

Tableau 10: Attribution des bandes FTIR de I'échantillon CuCP01-600

Bande IR (cm™) Mode
633 v, (OH)
3572 v, (OH) Elongation
962 v, (PO,*) Elongation symétrique
1033 -1042

N . . -
1062 - 1094 v; (PO,*) Elongation antisymétrique
475 v, (PO,3) Déformation symétrique
564
603 v, (PO,*) Déformation antisymétrique
1635 8 (H,0) Déformation angulaire

Eau adsorbée

3430 v (H,0) Elongation
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Chapitre I11. Hydroxyapatites substituées au cuivre

En RMN H (Figure 31a), le signal majoritaire (fin et intense) a & = 0,01 ppm, observé sur
le spectre de I’HA pure, est attribué aux protons des groupes hydroxyles situés au sein des
canaux hexagonaux de 1’apatite. L’attribution des autres pics reste controversée dans la
littérature. Les signaux a 5,35 et 7,0 ppm sont assignés a la présence de molécules d’eau
physisorbée ou a de I’eau de structure piégée dans les tunnels de ’apatite [218], [219]. Les pics
avec un déplacement chimique voisin de 1 ppm correspondraient & la présence de liaisons
hydrogénes au sein de ces molécules d’eau [220], [221] tandis que le signal & 3,67 ppm pourrait
étre lié a des molécules d’cau avec une force de liaison hydrogene différente [222]. En RMN
31p (Figure 31a), seul le signal a 2,67 ppm, typique des groupements phosphates au sein de
I’apatite, est observé [221], [223].

a)

abs. 6 - obs.
30+ calc. |, calc. 267

3 ll .
S ‘ 3 4+
z 20 =
nc z
2 o]
é 10+ % 24
< = p

0_ T T T T T .IL-;I T T Oh

20 16 12 8 4 0 -4 8 -12 9 6 3 0 3
Déplacement 'H (ppm) Déplacement *'P (ppm)
6
b) —— obs. 0.01 24 ——obs.

5] —calc. ! —— calc. 2,52
© S
3 4 3
z b
= 3- = 1
r 74
0 RO
B 27 ®
c c
2 2
£ 14 S

0 f———— , 0 =

20 16 12 8 4 0 -4 -8 -12 9 6 3 0 -3

Déplacement 'H (ppm) Déplacement *'P (ppm)

Figure 31 : Spectres expérimentaux et simulés RMN du *H et du 3P de ’'HA pure CP01-600 (a) et de 'HA
dopée au cuivre CuCP01-600 (b) tracés aprés optimisation du délai de recyclage

Dans le cas de I’HA dopée au cuivre (Figure 31b), on retrouve en RMN H le signal
majoritaire a 0,01 ppm propre aux protons des groupements hydroxyles de la structure apatite.
Le signal observé a 1,35 ppm est a nouveau attribué a la présence de liaisons hydrogenes entre
les molécules d’eau tandis que le pic fin de faible intensité a ce méme déplacement chimique,

marqué par une €toile, est 1i€ a la présence de molécules d’eau au niveau de la sonde de mesure.
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Chapitre I11. Hydroxyapatites substituées au cuivre

Le large signal centré a environ 4 ppm s’étendant d’environ - 9 a + 18 ppm pourrait étre di a la
somme de plusieurs composantes liées a la présence de molécules d’eau, de groupements
HPO.? (généralement observés entre 3 et 17 ppm [221], [223]) ou a des protons perturbés par
la présence de cuivre & proximité. En RMN 3P, on retrouve le signal principal propre aux
groupements phosphates au sein de I’apatite a 2,52 ppm. Le faible décalage par rapport a ’'HA
pure indiquerait une 1égére différence d’environnements. Un deuxieme signal large de faible
intensité, centré a 6,0 ppm et s’étendant d’environ 3,5 a 8,5 ppm, pourrait étre lié a la présence
de groupements HPO.? [221]. Les résultats de RMN H et 3P appuient donc I’hypothése de la
formation d’une HA dopée au cuivre sous-steechiométrique (associée a la présence de groupes
HPO4>) aprés synthése. En revanche, les signaux relatifs au proton et au phosphore ne

permettent pas d’établir directement la présence de cuivre au sein de 1’apatite.

Néanmoins, le dopant pourrait avoir un impact sur la relaxation du systeme de spin des
atomes d’hydrogeéne et de phosphore. En effet, I’interaction d’un proton ou d’un phosphore
avec une espece paramagneétique possédant des électrons non-appariés raccourcit de fagon
drastique le délai de recyclage D1, lié au temps de relaxation spin - réseau T1. Rappelons que
D, est optimal lorsque le temps entre deux acquisitions est suffisamment long pour que les spins
aient le temps de retourner a I’équilibre correspondant a une intensité de signal maximale. Dans
le cas de I’HA pure, on constate que le délai optimal des signaux principaux en RMN H et 3!P
est trés long, de 1’ordre de quelques minutes (Tableau 11) ce qui est cohérent avec
I’environnement purement diamagnétique entourant 1’hydrogéne et les groupements
phosphates. En revanche, le délai de recyclage des signaux principaux de I’HA dopée au cuivre
est beaucoup plus court, de I’ordre de quelques secondes ce qui traduit I’interaction des ions
paramagnétiques Cu?* avec les protons et les phosphores. Le cuivre est donc bien inséré au sein
de l’apatite bien qu’il n’affecte que de fagon mineure la iono-covalence des différents
groupements de la phase. Un effet plus important sur la structure pourrait avoir lieu.

Tableau 11 : Délais de recyclage optimisés en RMN *H et 3P pour les échantillons
CP01-600 et CuCP01-600

Délai de recyclage CP01-600 CuCP01-600
RMN IH ~ 250s ~5s
RMN 31p >700s ~20s
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Chapitre I11. Hydroxyapatites substituées au cuivre

111.1.1.3. Influence du cuivre sur la structure de ’'HA

Pour évaluer I’influence du cuivre sur la structure des HA, les paramétres et le volume de
la maille ainsi que la taille des cristallites de la phase CuCP01-600 sont calculés grace a
I’affinement de son diffractogramme des rayons X par la méthode de Le Bail (Figure 32). Les
données obtenues sont comparées a celles de ’HA pure CP01-600 (Tableau 12), deja
mentionnées dans le paragraphe 11.2.8.2. En présence de cuivre, une faible augmentation du
paramétre a associée a une diminution tout aussi faible du parametre ¢ est observée, le volume
de la maille restant similaire. Ainsi, bien que le rayon ionique du cuivre soit inférieur a celui du
calcium (rCu?* = 0,72 A ; rCa®* = 0,99 A), I’insertion du cuivre n’affecte que trés 1égérement

le réseau de I’HA. Ceci peut étre di a la faible quantité de cuivre incorporée dans 1’apatite.
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Figure 32 : Diffractogramme des rayons (CuKa1Koay) de la poudre CuCP01-600 affiné par la méthode de Le Bail

Tableau 12 : Paramétres de maille, volume et taille des cristallites selon des orientations cristallographiques
différentes pour des phases CP01-600 et CuCP01-600

a(A) c(A) V (A3) (hkl) (nm)  (00I) (nm)
CP01-600 9,4127(4) 6,8885(3) 528,55(4) 21 48
CuCP01-600 9,420(1) 6,8808(6) 528,7(1) 19 51

La poudre CuCP01-600 présente une taille moyenne de cristallites similaire a celle de ’'HA
pure avec une méme forme allongée selon la direction (001). L’anisotropie des cristallites est
confirmée par les images STEM (Figure 33) sur lesquelles on retrouve la forme d’aiguille
typique des HA (cf paragraphe 11.2.8.2). Les cartographies STEM-EDX (Figure 33) montrent
que le cuivre est distribué de fagcon homogene au sein de ces aiguilles. La position exacte du
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cuivre au sein de la structure apatitique ne peut étre, en revanche, identifiée a partir des
diffractogrammes des rayons X. La largeur importante des raies de diffraction et le trop faible
taux de cuivre incorporé rendent impossible la localisation de 1’élément de transition a partir
d’un affinement du diffractogramme RX par la méthode de Rietveld. L’environnement du

cuivre doit étre confirmé par de nouvelles méthodes de caractérisation.

Figure 33 : Image et cartographies des cristallites d'HA dopée au cuivre réalisées par STEM-EDX

I11.1.1.4. Environnement du cuivre
Le degré d’oxydation ou I’état de valence ainsi que I’environnement local du cuivre au sein
de la poudre CuCP01-600 sont étudiés en couplant les spectroscopies RPE, XPS, XANES-
EXAFS et UV-Visible.

a) RPE

Dans un premier temps, la poudre CuCP01-600 est analysée par RPE. Le spectre
expérimental, réalisé a température ambiante, et les composantes simulées sont représentés sur
la Figure 34. La simulation donne lieu & deux signaux distincts dont la résultante est en accord
avec le spectre expérimental. Le premier signal (courbe bleue) est constitué de 4 raies dues a

une interaction hyperfine entre les spins

¢lectronique et nucléaire dun noyau ~ ~
présentant un spin nucléaire | = 3/2. Ce signal E 0
présentant a la fois une anisotropie de facteur E

g (gxx = 2,06 ; gyy = 2,12 ; gz = 2,43) et une ‘g =4
anisotropie de la constante de couplage ﬁ -40 ——obs
hyperfin (Axx = Ay <1,0mT; Az =8,6 mT) -

200 300 400

Aricti ; 2+ : >
est caracteristique des ions Cu“" au sein d’un Champ magnétique (miT)

site. octaedrique  subissant une  distorsion Figure 34 : Spectre expérimental RPE, réalisé a
orthorhombique [224], [225] en accord avec température ambiante, de la poudre CuCP01-600
I’effet Jahn-Teller propre & la configuration électronique des ions Cu?*. Les valeurs gxx et gyy
étant relativement proches I’'une de ’autre comparées a gzz, la distorsion orthorhombique du

site semble peu prononcée, se rapprochant ainsi d’une distorsion quadratique.
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En considérant que le cuivre se situerait en substitution des ions calcium, le site du calcium
Ca(2) serait plus favorable que le site Ca(1). En effet, dans le site Ca(1), les oxygenes O1 et 02
a la cote z = 0,25 forment un prisme trigonal avec un axe de symétrie d’ordre 3 difficile a
moduler. En revanche, le site Ca(2), correspondant a une bipyramide pentagonale constituée
d’un ligand OH" et 6 ligands O%, présente une plus faible symétrie, avec un seul axe d’ordre 2,
et une importante distorsion initiale (Figure 35). Ce site pourrait donc s’accommoder d’une
substitution par les ions Cu?* et des effets de distorsion propres a son effet Jahn-Teller.

a 3

b ¢

Figure 35 : Prisme trigonal occupé par Ca(1) (gauche) et bipyramide pentagonale occupée par Ca(2) (droite)

Le second signal (courbe verte), caractérisé par une valeur de g effective gerr = 2,19 et une
largeur de raie d’environ 20,0 mT, est dii a des ions Cu?* en interaction. Ce signal indique que
certains ions Cu?* se trouvent a proximité les uns des autres au sein de la structure apatiticue.
En considérant le site de substitution précédemment décrit, on peut supposer que I’insertion de
cuivre au sein de 1’apatite provoquerait la substitution de plusieurs atomes de calcium au sein
d’un méme triangle perpendiculaire a 1’axe ¢ ou a des plans z successifs, entrainant des
interactions cuivre - cuivre indirectes (via les liaisons Cu-O-Cu, angle de 120° environ) ou

directes (Cu spatialement proches).

b) XPS

Le spectre XPS expérimental de la poudre CuCP01-600 est représenté sur la Figure 36a.
Le zoom sur le signal du cuivre et les composantes simulées (Figure 36b), dont les pics sont
référencés dans le Tableau 13, apporte des précisions quant a I’environnement du dopant et
notamment sur le type de liaisons iono-covalentes engagées avec les ligands. En effet, le spectre
simulé est constitué de deux composantes distinctes. Le premier signal, avec la composante la
plus intense a 933,4 eV, est proche de celui détecté pour I’oxyde de cuivre CuO (Figure 36¢)

qui ne contient que des ions Cu?* dans un environnement plan-carré CuO4 avec quatre distances

91



Chapitre I11. Hydroxyapatites substituées au cuivre

Cu-O voisines de 1,95 A et donc des liaisons Cu-O particuliérement covalentes. Le deuxiéme

signal, dont la composante principale se situe a 935,4 eV avec une intensité presque deux fois

inférieure au premier, est comparable a celui de I’hydroxyde de cuivre Cuz(OH)3sNOz3 (Figure

36d). Ce compose contient deux octaédres CuOe tres distordus avec des groupements OH" et

des ions O? (provenant des nitrates) comme ligands a des distances entre 2,05 et 2,40 A.

L’élargissement de la largeur a mi-hauteur du pic principal du spectre de 1’hydroxy-nitrate

comparé a CuO refléte la distribution de distances plus importante.
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Figure 36 : Spectre XPS de la poudre CuCP01-600 (a) avec un zoom sur les pics principaux Cu2p3 et satellites
(a) ainsi que les pics associés (b). Spectres XPS servant de référence : CuO (c) et Cuz(OH)sNOs (d)

Tableau 13 : Energies de liaison et largeurs a mi-hauteur des pics affinés des composés CuCP01-600,
CUO, et CUz(OH)3(N03)

E liaison (eV) 933 4 9354 9396 9407 9417 942 4 943 4 944 2 9450
CuCP01-600
FWHM 1,98 2,29 1,20 0,98 0,86 1,05 1,03 0,91 0,92
E liaison (eV) 933,5 940,7 942 1 943,8
CuO
FWHM 2,48 1,61 1,84 1,60
E liaison (eV) 9352 9398 941 4 942 9 9446
Cu,(OH)3(NO3)
FWHM 2,91 214 2,07 2,04 1,96

Ainsi, pour ’'HA dopée au cuivre, par analogie avec nos composés de référence, le pic XPS

majeur a basse énergie serait associé a la présence de liaisons courtes Cu''-O trés covalentes.
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Le second pic a 935,4 eV serait di a la présence de deux types de ligands avec de « longues »
liaisons Cu"-O-H et Cu'"'-O au sein de ’'HA. Ces deux contributions indiquent donc la présence
a la fois de liaisons Cu''-O plus ou moins covalentes (avec une grande disparité de longueurs)
mais aussi de liaisons Cu'-O-H. Le site de substitution proposé a la suite de 1’étude RPE, a
savoir le site distordu Ca(2) présentant des ligands O? et OH", est parfaitement en accord avec

les résultats obtenus par spectroscopie XPS.

c¢) EXAFS-XANES

Enfin, des analyses XANES (autour du seuil d’absorption) et EXAFS (quelques dizaines
d’eV apreés le seuil) au seuil K du cuivre (transition 15> — 4p° permise par les régles de Laporte)
sont réalisées afin de préciser davantage encore la géométrie du site dans lequel se trouve le
cuivre (tétraédrique, octaédrique, plan-carré, etc..) et les longueurs des liaisons Cu-O. Les
spectres XANES de I’échantillon CuCPO01-600 et de 1’oxyde de cuivre CuO, servant de
référence, sont représentés sur la Figure 37a. Le spectre d’absorption normalisée p est ainsi
tracé en fonction de 1’énergie E ou du vecteur d’onde k (E = h?k?/8n’m avec h la constante de
Planck, m la masse du photoélectron et k exprimé en A?). Ces spectres peuvent étre
décomposés en trois parties : le pré-seuil, le seuil et le début des interférences entre les ondes
propres au photoélectron issu de 1’atome émetteur de cuivre et celles qui repartent des atomes
proches voisins. L’étude de ces interférences est détaillée ultérieurement via les spectres
EXAFS.

Le pré-seuil, sur lequel un zoom est réalisé (Figure 37b), correspond a la signature de la
transition 1s — 3d au sein du cuivre(ll). Cette transition, interdite par les régles de Laporte, est
seulement observée au sein d’un site n’ayant pas de centre d’inversion ou qui s’écarte de son
caractére centrosymeétrique (par exemple un tétraédre, une pyramide a base carrée ou encore un
octaedre distordu). Ainsi, dans le cas de ’oxyde de cuivre CuO, le site n’est pas exactement
plan-carré et présente un trés léger écart au caractere centrosymétrique. La position du pré-seuil
se décale vers les hautes énergies lorsque 1’éclatement E des orbitales d lié au champ cristallin
augmente alors que son intensité | diminue avec I’accroissement du caractére centrosymétrique
du site : E(Cu tétraedre) < E(Cu octaedre distordu) < E(Cu plan carré distordu) et I(Cu tétraédre)
> |(Cu octaedre distordu) > 1(Cu plan carré distordu) [226].

La position du pré-seuil de CuO a 8978,5 eV est caractéristique de la transition entre les
orbitales 1s et 3d des ions Cu?* [226], [227]. Dans le cas de I’échantillon CuCP01-600, le pré-

seuil est décalé vers les basses énergies (8977,2 eV) comparé a 1’oxyde de cuivre et son intensité

93



Chapitre I11. Hydroxyapatites substituées au cuivre

est plus importante. Ces résultats indiquent que les ions Cu?* au sein de ’apatite se trouvent
dans un site octaédrique distordu ou tétraédrique. Le calcul de I’aire intégrée du pré-seuil de
I’échantillon CuCP01-600 (égale & 0,023 u.a.), permet de positionner notre échantillon sur le
graphique établi par Pickup et al. [226] représentant ’aire intégrée en fonction de 1’énergie et
du site d’occupation du cuivre. La position du centroide (dans une approximation gaussienne),
égale a8977,1 eV, est ici considérée et non la valeur maximale du pic. Cette valeur a été ajustée
en repositionnant la valeur du centroide de 1’oxyde de cuivre CuO a 8977 eV comme établie
dans la publication de Pickup et al. D’aprés la variation empirique établie par ces auteurs, le
site occupé par le cuivre dans I’échantillon CuCP01-600, intermédiaire entre les sites
octaédrique et tétraédrique, semble étre plus proche de I’octaedre. Ce résultat est donc en parfait

accord avec les résultats issus des spectroscopies RPE et XPS.
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Figure 37 : Spectres XANES des oxydes CuO et CuCP01-600 (a) avec un zoom sur le pré-seuil (b)

Le seuil, sur lequel un zoom est réalisé entre 8980 et 9000 eV (Figure 38), rend compte des
transitions 7s — 4py, 4py, 4p; (description moléculaire). Trois ruptures de pente, associees a ces
transitions, sont ainsi attendues. La dérivée des courbes p(E) est également tracée afin de
déterminer les énergies propres a ces transitions. Le cuivre, au sein de CuO, forme un plan carré
avec les 4 atomes d’oxygéne I’entourant, ’orbitale vide 4p; est donc plus stable par rapport aux
deux autres orbitales 4px et 4py qui sont dégénérées a plus haute énergie. Ainsi, 1’inflexion
observée a plus basse énergie, avec un maximum a 8986,3 eV (Figure 38a), est associée a la
transition /s — 4p,. Les autres transitions observées a plus haute énergie traduisent simplement
des effets d’hybridation assez importants des orbitales 4py et 4py avec les orbitales 2py et 2py de
I’oxygene (forte covalence de la liaison Cu-O dans CuO). Dans le cas de 1’échantillon CuCPO1-
600, I’inflexion associée a la transition 1S — 4p, est beaucoup moins bien définie (Figure 38b).
Le cuivre se situe donc dans un site dans lequel I’orbitale 4p; est moins stabilisée. De plus, la

transition ayant lieu a plus haute énergie que pour CuO (8988,1 eV), la levée de dégénérescence
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des orbitales 4p est plus faible. Enfin, les effets d’hybridation propres a CuO et au site plan-
carré des ions Cu?" sont bien moins marqués dans le cas de 'HA dopée au cuivre. Ces

observations sont en accord avec la présence de cuivre au sein d’un site octaé¢drique distordu.
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Figure 38 : Zoom sur les seuils et leurs dérivées relatifs aux composés CuO (a) et CuCP01-600 (b)

Dans un deuxieme temps, les oscillations EXAFS issues du spectre normalisé de
I’échantillon CuCP01-600 ont été affinées a partir du modéle des ondes planes en diffusion
simple (Figure 39a). Dans ce cas précis, un simple aller-retour de 1’onde entre le ligand et
I’atome de cuivre est considéré. Pour analyser ce spectre en distribution radiale, une
transformée de Fourier est ensuite effectuée (Figure 39b). Le spectre simulé ne permet
d’identifier que les premiers voisins autour du cuivre a une distance inférieure a 2 A, a savoir 4
oxygenes a une distance de 1,94 A (Tableau 14). Or les résultats RPE indiquent que les ions
Cu?* se situent dans un site octaédrique distordu. La longueur des deux liaisons Cu-O selon
’axe z est probablement assez différente d’un site a I’autre (en restant supérieure a 2 A)
provoquant un désordre important au sein du réseau apatitique et 1’atténuation rapide des

oscillations.

D’aprés ces trois techniques de caractérisations, le cuivre se situerait dans un site
octaédrique avec une distorsion plutét orthorhombique (RPE, XANES), comprenant plusieurs
types de ligands (XPS), avec une forte modularité au niveau de la distribution des liaisons Cu-
O les plus longues d’un site a ’autre (oscillations EXAFS), et enfin, avec la possibilité
d’établissement d’interactions Cu-Cu (RPE). Les ions Cu?* semblent donc se situer dans le site
Ca(2) relié aux groupements hydroxyles. Les propriétés optiques de la poudre sont ensuite
¢tudiées afin d’établir son aptitude au frittage laser d’une part mais également de confirmer

I’occupation d’un site octaédrique distordu par les ions Cu?*.
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Figure 39 : Spectres expérimentaux et simulés EXAFS du composé CuCP01-600 (a) et
sa transformée de Fourier (b)

Tableau 14 : Nombre d'atomes N d'oxygénes entourant le cuivre, ainsi que le facteur d’échelle Se?, le
facteur de Debye-Waller o et la longueur R de la liaison Cu-O

Liaison N Sy? o2 (A?) R (A)

Cu-0 4,0+0,2 0,70 £ 0,04 0,0050 + 0,0006 1,942 + 0,005

111.1.1.5. Propriétés optiques

Les propriétés optiques de la poudre CuCP01-600 sont évaluées par réflexion diffuse. Le
coefficient de réflexion (noté R) en fonction de la longueur d’onde est représenté sur la Figure
40a. La large bande d’absorption a 890 nm est caractéristique de la transition électronique entre
les niveaux tog (dxy, dyz, dxz) €t eq (dz2 et dxay2) des orbitales d du cuivre(ll) en site octaédrique
donnant cette couleur bleue a la poudre [24], [228]. La transmission au travers des particules
étant considérée comme nulle, le coefficient d’absorption (noté A) peut étre calculé a partir de
I’équation A + R =1. A 1070 nm, il est d’environ 46% ce qui est intéressant dans le cadre d’une

application en frittage laser sélectif.

A partir de la courbe de réflexion diffuse, il est également possible d’identifier en premicre
approximation les transitions électroniques impliquant les orbitales d du cuivre(ll). En effet,
étant donné que chaque transition induit une bande d’absorption, un recouvrement partiel peut
avoir lieu lorsque plusieurs transitions entrent en jeu donnant lieu in fine a une seule large bande.
La déconvolution de cette bande permet alors de remonter au nombre de transitions impliquées.
Pour cela, la courbe de réflexion diffuse est retracée en fonction de I’énergie en se basant sur la
loi de Kubelka-Munk définie dans le chapitre 1. Le rapport K/S, correspondant au rapport entre
le coefficient d’absorption et le coefficient de diffusion, est représenté en fonction du nombre

d’onde sur la Figure 40b. Les transferts de charge de I’oxygéne 2p° vers le cuivre 3d° et vers le
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calcium 3d°4s® sont respectivement observés a 35 000 cm™ (286 nm) et 46 720 cm™ (214 nm)
[229], [230]. Un zoom est réalisé sur la bande d’absorption des ions Cu?*, visible & 11 200 cm™?

(890 nm), afin d’effectuer des affinements en considérant plusieurs hypothéses.
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Figure 40 : Spectre de réflexion diffuse de I’échantillon CuCP01-600 (a) retracé en coordonnées de Kubelka-
Munk (b) ; transitions d-d possibles entre les niveaux (c) et déconvolutions de la bande centrée a 11200 cm?
associées a chacune de ces transitions (d,e,f)

L’analyse RPE, réalisée précédemment, montre que les ions Cu?* se trouvent dans un
octaedre allongé au sein de I’HA. Dans une premicre approximation, il est donc raisonnable de
considérer que le coefficient de mélange des orbitales d» et dxoy2 est trés faible et que la

probabilité de la transition du niveau dz vers le niveau dyxo.y2 est négligeable. Cette transition
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n’étant pas considérée dans le calcul qui suit, la large bande d’absorption observée peut étre

due a une, deux ou trois transitions.

Tout d’abord, en considérant le cuivre dans un site régulier, une seule transition
électronique tog — eg est possible (Figure 40c:1). Le spectre est donc affiné a 1’aide d’une seule
bande dont la position est calculée & une énergie de 10 910 cm™. Bien que le facteur d’accord
R? soit trés proche de 1 (0,9948), la courbe simulée ne semble pas tout a fait optimale (Figure
40d).

L’effet Jahn-Teller est ensuite pris en compte dans la deuxieéme hypothése. L’¢longation
des liaisons selon I’axe z, généralement observée, conduit a la stabilisation des orbitales dy., dy,
et d et a la déstabilisation des orbitales dyy et dxzy2 (distorsion quadratique). La levée de
dégenérescence des niveaux d induit alors deux transitions électroniques impliquant un saut
d’¢lectrons vers le niveau dyo.y2 partiellement rempli, 1’¢lectron provenant pour la premiére
transition des deux niveaux dégénéres dy., dy, et pour la seconde, du niveau dyy (Figure 40c>).
Le spectre a donc été affiné avec deux bandes de largeurs a mi-hauteur identiques dont le
rapport d’intensité (de la bande haute énergie sur la bande basse énergie) a été fixé a 2:1 du fait
de I’existence des deux sous-niveaux tog encore dégénérés. L’affinement donne de trés bons
résultats, les bandes sont positionnées a des énergies de 8 730 et 11 850 cm* avec un coefficient
de corrélation de 0,9977 (Figure 40e).

Enfin, en prenant en compte une distorsion orthorhombique de l’octaedre, une levée
additionnelle de dégénérescence entre les niveaux dy. et dy, se produit (Figure 40c3). La courbe
est alors affinée avec trois bandes d’absorption d’intensités et de largeurs égales a des positions
de 8 660, 11 270 et 12 570 cm conduisant a un facteur de corrélation trés légérement supérieur
a celui de la simulation précédente R? = 0,9979 (Figure 40f). Cette derniére technique corrobore
donc les résultats RPE et XAS : le site du cuivre semble légerement plus proche d’une distorsion

orthorhombique que quadratique, la différence n’étant pas significative.

L’¢étude des propriétés optiques de I’HA substituée au cuivre par coprécipitation conforte
les résultats précédents quant a la présence de cuivre dans un site octaédrique présentant une
distorsion légérement orthorhombique. De plus, I’absorption optique de la poudre autour de
46% a 1070 nm, c’est-a-dire la longueur d’onde du laser de notre appareillage de synthése
additive, est intéressante en vue du frittage laser. Cependant, pour que cette poudre soit

utilisable, sa stabilité thermique doit étre vérifiée.
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111.1.1.6. Stabilité thermique

La stabilit¢ thermique de 1’échantillon CuCP01-600 est étudiée via des traitements
thermiques a 800 et 1200°C. Les diffractogrammes des rayons X qui en résultent (Figure 41a)
montrent que I’HA se décompose en phosphate tricalcique a ces températures. La Sous-
steechiométrie potenticlle de I’HA engendrée par la perte de cuivre lors de la synthése et/ou la
déstabilisation de I’apatite provoquée par le dopage au cuivre pourraient étre a I’origine de cette
décomposition. La 2° hypothése est appuyée par I’apparition d’a-TCP dés 800°C indiquant que
le cuivre(ll) stabiliserait cette seconde phase aprés s’étre extrait de 1’apatite. Aprés recuit a
1200°C, un changement de couleur de la poudre du bleu vers le marron clair est observé ce qui
révéle une forte implication des ions Cu?* lors de la décomposition de phase. De plus, le calcul
des parametres de maille des HA pures et dopées en fonction de la température de calcination
(Figure 41b) confirme qu’une modification structurale de I’HA impliquant les ions cuivre a lieu

a haute température. En effet, alors que les parameétres de maille a et ¢ de I’'HA pure ont une
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Figure 41 : Diffractogrammes des rayons X (CuKa1Kay) des poudres CuCPO1 calcinées a 800 et 1200°C
(@) ainsi que les parameétres de maille des HA pure (b) et dopée (c) en fonction de la température de calcination.
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légere tendance a respectivement augmenter et diminuer apres des recuits effectués entre 600
et 1200°C, ceux de I’HA dopée au cuivre presentent la tendance inverse. Ce phénomene sera

explicité ultérieurement.

111.1.1.7. Conclusion partielle sur les composes CuCP01
L’utilisation de nitrates de calcium et de cuivre ainsi que d’ammoniaque en tant que
précurseurs permet ainsi 1’élaboration d’une phase pure d’HA de couleur bleue a basse
température de calcination contenant une faible proportion de cuivre divalent (2% environ). Les
analyses RPE, XPS et XAS ont permis d’identifier que les ions Cu?* se situent dans un site
octaédrique distordu au sein de la structure apatitique et substitueraient le calcium au niveau du
site Ca(2).

Cependant, la formation du complexe [Cu(NH3)s]?" lors de la synthése empéche tout
contréle sur la composition finale de I’HA dopée (notamment sur le taux de cuivre incorporé),
et sur la proportion HA/TCP aprés calcination a haute température. D’un point de vue
biologique, il sera donc difficile d’établir de maniére précise la cytotoxicité du matériau et la
quantité de cuivre libérée dans I’environnement physiologique. Ainsi, bien que le spectre UV-
visible-NIR présente une transition d-d autour de 1 um intéressante pour 1’élaboration de
céramiques par frittage laser sélectif a haute température, il serait préférable que les
hydroxyapatites développées soient stables jusqu’a des températures d’environ 1200°C afin de
maitriser leurs propriétés biologiques. L utilisation d’ammoniaque doit donc étre limitée pour
éviter les pertes en cuivre au sein du filtrat de précipitation et contréler la décomposition
thermique de I’HA dopée au cuivre. L’emploi de bases fortes, tels que les hydroxydes de
sodium et de potassium, n’est pas envisageable puisqu’une substitution partielle des ions Ca®*
par Na* ou K" pourrait avoir lieu au sein de I’'HA. Le précurseur de nitrate de calcium est donc
remplacé par ’hydroxyde de calcium dont la basicité permet d’élever le pH jusqu’a des valeurs
de 11 -12.

111.1.2. Synthése a partir d’hydroxyde de calcium et de nitrate de cuivre

111.1.2.1. Rapport (Ca+Cu)/P = 10/6
La deuxieme seérie de syntheses, dont les composes seront dénommes CuCP02, est réalisee
dans les mémes conditions que la synthése CuCPOL1 : le rapport (Ca/+Cu)/P = 10/6 est conserve

avec toujours 5% molaire hypothétique de cuivre en substitution du calcium, seul le nitrate de
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calcium est remplacé par 1’hydroxyde de calcium Ca(OH)., ce précurseur jouant aussi le role

de base.

L’ajout des ions Cu?* a la solution d’hydroxyde de calcium provoque la formation du
précipité Cu(OH). de couleur bleue foncée qui devient gris lors du chauffage a 80°C. Ce
changement de couleur témoigne de la déshydratation de Cu(OH)2 en CuO [231]. Le précipité
prend ensuite une couleur bleue claire a 1’ajout de I’hydrogénophosphate de diammonium. Ce
changement de couleur indique que soit I’oxyde de cuivre se dissout pour participer soit a la
formation de I’HA dopée, soit a la formation d’une phase d’hydroxyde de cuivre ou une phase
phosphatée de type Cuz(POa)2. Lors de la filtration, aucune perte de cuivre dans le filtrat n’est
notée (le filtrat est parfaitement incolore) et un gateau bleu clair est récupéré. Apres séchage a
I’étuve a 100°C, une seule phase cristalline HA est identifiée en DRX (Figure 42). En revanche,
la poudre calcinée a 600°C devient a nouveau grise et de I’oxyde de cuivre CuO est détecté sur
le diffractogramme. A priori, lors de la coprécipitation, une partie importante des ions cuivre
participe a la formation d’un composé secondaire amorphe, sans doute de I’hydroxyde de

cuivre(ll).

o Cu0

600°C

Figure 42 : Diffractogrammes des rayons X (CuKai1Koay) des poudres CuCPO02 brute et calcinée a 600°C

Dans ces conditions de synthése, la coprécipitation en présence d’hydroxyde de calcium,
ne permet pas d’obtenir un précipité homogéne d’HA sans phase secondaire au cuivre,
probablement du fait de la précipitation préférentielle de I’hydroxyde de cuivre. Une autre
approche a donc été envisagée par la suite. L’idée est de viser la formule hypothétique
Ca10Cuo5(P0O4)sOxH; (Ca/P = 10/6), comme dans le cas des voies solides mentionnées dans le

chapitre 1, afin de résoudre les problemes de stabilité thermique observés dans le cas de la

101



Chapitre I11. Hydroxyapatites substituées au cuivre

synthése CuCPO1 et d’ouvrir un nouveau moyen d’introduire le cuivre au sein de la structure
apatitique. En effet, d’apres la littérature, 1’utilisation d’un rapport Ca/P steechiométrique
conduit a insérer le cuivre dans la phase apatitique par recuit a haute température. En vue d’une
éventuelle reaction par voie solide ultérieure, une nouvelle synthése par coprécipitation est
réalisée en changeant les rapports steechiométriques entre les constituants de départ avant
calcination. Le mélange préalable des réactifs par voie aqueuse permettra d’obtenir une solution
homogeéne mais aussi d’aider au mécanisme de diffusion des atomes par le caractere tres divisé

(haute surface spécifique) des poudres obtenues par cette voie.

111.1.2.2. Rapport Ca/P = 10/6
Une troisieme synthése, notée CuCPO03, est ainsi réalisée dans les mémes conditions que la
précédente mais en prenant un rapport Ca/P = 10/6. La formation des précipités Cu(OH). et
CuO est a nouveau observée pendant la synthése, la présence de 1’oxyde de cuivre étant méme
persistante lors de 1’étape de maturation. Apres filtration et séchage, deux phases cristallines,

I’HA et I’oxyde de cuivre, sont ainsi identifiées par DRX (Figure 43a).

1
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Figure 43 : Diffractogrammes des rayons X (CuKa1Ko) des poudres CuCPO03 calcinées a différentes
températures (a) ainsi que les paramétres de maille associés (b)
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Des calcinations a plus hautes températures montrent que la quantité d’oxyde de cuivre
augmente jusqu’a 800°C avant de disparaitre a 1200°C. A cette température, la poudre devient
violette et une hydroxyapatite pure est identifiée par DRX. Aucune phase secondaire riche en
calcium ou en cuivre n’est détectée et 5,1 + 0,1% mol. de cuivre sont dosés par analyse ICP-
OES pour un taux visé de 4,8% mol. (rapport Cu/(Ca+Cu)). Les manipulations lors de la pesee
ou de la dilution peuvent étre a I’origine de cet écart. De plus, une augmentation significative
des parametres de maille de I’'HA avec la température de calcination est observée pour des
températures de recuit a partir de 600°C (Figure 43b). Ces résultats tendent donc a confirmer
I’insertion du cuivre dans la phase apatitique. La couleur violette de la poudre, proche de celle
de ’oxyde de cuivre Cu20, pourrait étre due a une réduction du cuivre(ll) en cuivre(l) lors de

la calcination a 1200°C et son incorporation dans la structure apatitique.

Une telle réduction des ions cuivriques en ions cuivreux pourrait étre provoquée soit par
I’effet de matrice lors de la migration du cuivre au sein de I’HA, soit par le caractere en lui-
méme oxydant de I’oxyde CuO (qui présente donc une grande facilité de réduction vers 1I’oxyde

Cu20), soit par une conjonction des deux effets. Le diagramme d’Ellingham de 1’élément cuivre

est représenté sur la Figure 44 pour une Température (K)

pression PO, = 0,2atm. La droite 00 . . P P
RTIn(PO2) coupe la droite d’enthalpie

libre séparant les domaines d’existence _ -100-

de CuO et Cu0 a T ~ 1236 K soit &

environ 960°C. La réduction des ions (% =

Cu** en Cu* a 1200°C est donc ~

vraisemblable lors des traitements b — RTIn(PO,)

thermiques réalisés, méme sans mettre en
] ) ) Figure 44 : Diagramme d'Ellingham du cuivre, la droite
jeu un effet de matrice « réducteur » de RTIN(PO,) étant tracée pour PO, = 0,2 atm

la structure apatitique.

111.1.2.3. Conclusion partielle sur les composés CuCP02 et CuCPO03
Dans le cas de I'utilisation d’hydroxyde de calcium jouant le réle a la fois de source de
calcium et de base pour le milieu de coprécipitation, le cuivre forme une phase secondaire CuO
pour des températures de recuit de 600°C dans le cas du composé CuCP02 et au sein méme du
précipité crd dans le cas du composé CuCP03. Néanmoins, cet oxyde semble ensuite réagir par
voie solide avec I’HA a plus haute température ce qui a été confirmé apres traitement thermique

a 1200°C de la poudre synthétisée avec un rapport Ca/P = 10/6 (CuCP03). Une phase pure
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d’HA de couleur violette, contenant probablement du cuivre au degré d’oxydation +I, a pu étre
élaborée. Une réaction par voie solide semble ainsi étre la voie de synthese la plus appropriée
pour élaborer des HA dopées au cuivre pures et stables thermiquement. Dans la suite, la
synthese par voie solide de CuHA est donc directement envisagée entre une HA

steechiométrique synthétisée par précipitation et de 1’oxyde de cuivre CuO.

I11.2. Hydroxyapatites substituées au cuivre synthétisées par

voie solide

111.2.1. Réaction par voie solide entre ’HA et CuO
Pour que la réaction par voie solide entre ’'HA et CuO soit la plus efficiente possible, les
paramétres optimaux, que sont la température de réaction et le temps de palier, sont dans un

premier temps établis.

111.2.1.1. Détermination de la température de réaction
La température de réaction entre I’HA et CuO a été en premiere approximation déterminée
par diffraction des rayons X en température sur une pastille d’un mélange HA - CuO contenant
une quantité de cuivre finale visée de 4,76% mol., soit x = 0,5 dans la formule hypothétique
Ca10(PO4)6CuxOyH;. Les diffractogrammes montrent que les deux phases sont présentes jusqu’a
une température de 950°C (Figure 45). Au-dela de cette température, une phase pure
d’hydroxyapatite est détectée, la réaction par voie solide se produit donc autour de 1000°C. La

présence d’alumine est due au porte échantillon.

e HA
o CuO
& o Al,03
| o

30 33 36 39
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Figure 45 : Diffractogrammes des rayons X (CuKa:Koa) réalisés en température (in situ) sur une pastille
contenant un mélange HA — CuO (Xcy visé = 0,5)
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Des mesures ATD ont également été effectuées jusqu’a 1500°C (rampe 20°C/min) pour
déterminer le comportement thermodynamique du mélange de poudres HA — CuO (80 — 20%
massique). Un tres fort taux de cuivre a été choisi pour cette expérience avec 1’objectif de
révéler le plus significativement possible 1’effet du cuivre. Sur la courbe de I’HA pure (Figure
46), le large effet endothermique démarrant a 950°C et le pic associé, a 1370°C, sont dus a sa
déshydroxylation (Eq. 10). L’oxyapatite formée se décompose ensuite en phosphate tricalcique
a et en phosphate tétracalcique a 1460°C (Eq. 11). Ces deux réactions endothermiques, typiques
de I’HA, sont réversibles [207], [232]. Un pic exothermique est notamment observé a 1440°C
lors du refroidissement dans le cas de I’équation 5. La réhydroxylation de 1’oxyhydroxyapatite

étant plus diffuse, aucun pic exothermique lié a ce phénomeéne n’est observé.

Cai0(PO4)6(OH)2 «» Caio(PO4)s(OH)22x« Oxox + xH20 (x<1) (10)
Ca0(PO4)6O > 2 Ca3(POs)> + CasO(PO4)2  (11)

-------- VS01-600
—— VS01-600/CuO

0,41
5 004/
£
>
= 04
o
< s

1,2-

¥ T z T 1055 T 1370" 1460
0 400 800 1200 1600

Température (°C)

Figure 46 : ATD de I’'HA pure CP01-600 et d’un mélange de poudre HA - CuO (20% mass.)

En présence de cuivre, un pic endothermique fin et intense est observé durant le chauffage
avec un maximum a 1055°C. De plus, durant le refroidissement, deux pics exothermiques avec
des maximums a 920 et 890°C sont observés. D’apres le diagramme d’Ellingham, ces deux
derniéres températures sont proches de la température associée a une réaction d’oxydation liée
a la transformation de 1’oxyde Cu20 en CuO. Or dans cette expérience, une quantité importante
d’oxyde de cuivre a été utilisée (i.e. 20% massique - X = 3,15) ce qui est largement au-dessus
de la quantité de cuivre pouvant étre incorporée dans ’HA, comme exposé dans le paragraphe

suivant (voir Figure 48 pour x = 1,5). Le pic endothermique a 1055°C est donc associé a la
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réduction de I’oxyde CuO et pourrait simultanément étre attribué a sa réaction avec I’HA, la
température étant en accord avec la gamme de température de réaction établie par DRX en
température. Les deux pics autour de 900°C lors du refroidissement pourraient étre associés a
la réoxydation du Cuz2O n’ayant pas réagi avec ’'HA et d’une partie des ions Cu* déja insérés
dans la structure. L’HA dopée au cuivre ne subit aucune déshydratation ou décomposition
jusqu’a 1500°C, la présence de cuivre dans I’apatite semble donc stabiliser la phase hydroxylée

au dépend des phases oxyapatites se formant & plus haute température.

Ces résultats montrent qu’une phase pure d’HA dopée au cuivre et stable jusqu’a au moins
1500°C peut étre élaborée par réaction par voie solide a partir de 1000°C. L’introduction de
cuivre dans la structure apatitique semble concomitante a la réduction partielle du cuivre
divalent. L’introduction du cuivre dans la structure apatitique en insertion semble donc
directement liée a I’état d’oxydation du cuivre et la réoxydation observée lors du
refroidissement pourrait conduire a une démixtion partielle du cuivre de I’apatite. Pour établir
de maniére plus précise les étapes réactionnelles lors de I’incorporation du cuivre dans I’'HA,
I’influence de la température, du temps de palier et de la quantité de cuivre sur la structure de

I’apatite est étudiée par la suite.

111.2.1.2. Influence de la température de calcination, du temps de palier et du taux de
cuivre sur la structure apatitique
Pour évaluer I’influence de la température de calcination, du temps de palier et du taux de
cuivre sur la structure apatitique, les paramétres de maille de I’HA sont affinés par la méthode
de Le Bail a partir des diffractogrammes de rayons X reéalisés pour chacune des différentes
conditions (Figure 47a). Dans un premier temps, des pastilles d’HA pure et contenant des
mélanges HA - CuO (xcy final = 0,3 et 0,7) sont chauffées a différentes températures allant de
600 a 1200°C pendant 30 minutes (rampe de 10°C/min). Dans le cas de I’HA pure, bien que le
paramétre ¢ demeure parfaitement constant sur toute la gamme de températures de recuit
étudiée, le parametre a, aprés une légére augmentation entre I’ambiante et 1000°C, diminue
pour des recuits a des températures supérieures a 1000°C et tend vers une asymptote vers
1200°C. La diminution du parametre a de I’HA pure entre 1000 et 1100°C serait due a sa
déshydroxylation selon les résultats de I’ATD.

Pour les HA dopées, le parametre de maille a augmente trés progressivement entre 600 et
950°C tandis que le paramétre c reste constant. Une augmentation abrupte des deux parametres
de maille dépendant de la concentration en cuivre est ensuite observée entre 950 et 1000°C. Ce
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phénomene est beaucoup plus marqué pour le parameétre c. Au-dela de 1000°C, les deux
paramétres de maille n’évoluent plus avec la température de recuit, I’incorporation du cuivre
apparait donc totale des 1000°C quel que soit le taux de dopant. Pour une rampe de 10°C/min,
la réaction entre I’HA et CuO a donc lieu entre 950 et 1000°C. Par la suite, la température de
1100°C est donc retenue comme température de réaction par voie solide afin de s’assurer de

I’incorporation compléte du cuivre et que la structure de I’'HA pure, qui sert de référence, soit
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Figure 47 : Influence de la température (a) et du temps de palier (b) ainsi que du taux de cuivre sur les
paramétres de maille de I’'HA pure et des CuHA

L’influence du temps de palier a cette température est évaluée dans un second temps. De
nouvelles pastilles sont alors calcinées entre 0,5 et 4 h. Sur cette échelle de temps, les parametres
de maille restent constants quelle que soit la quantité d’élément dopant (Figure 47b). La
cinétique d’insertion du cuivre au sein de 1’apatite a 1100°C est donc plutot rapide puisque la
réaction est totale des 30 min de calcination. Un temps de palier de 1 h est choisi afin de
s’assurer de 1’incorporation compléte du cuivre. Les parametres de traitement thermique ainsi
déterminés dans ce paragraphe seront donc utilisés pour réaliser les réactions suivantes par voie

solide.
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111.2.1.3. Synthése par voie solide

La synthese par voie solide des HA dopées au cuivre est ainsi réalisée via un traitement
thermique a 1100°C pendant 1 h (rampe 10°C/min). Trois nouveaux taux de cuivre ont été
étudiés en plus des deux précédents (x = 0,1; 0,5 et 1,5). Les échantillons calcinés sont
dénommés CuVSx. Les pastilles, initialement grises, subissent un changement de couleur, du
gris au violet, lors du traitement thermique. Les poudres obtenues aprées broyage des pastilles
sont représentées sur la Figure 48a. La couleur violette foncée est d’autant plus prononcée que
le taux de cuivre augmente ce qui suggere une insertion croissante de 1’élément dopant puisque
de toute évidence, c’est le cuivre inséré au sein du réseau apatitique qui joue le role de

chromophore violet.

La pureté des phases CuVSx est confirmée par DRX pour des taux de cuivre x < 0,7 (Figure
48Db). De plus, notons que les quantités de cuivre dosées par ICP-OES dans les phases pures
nous ont permis de vérifier qu’elles correspondent bien a celles initialement introduites. La
présence des deux oxydes CuO et Cu20 résiduels pour x = 1,5 confirme la réduction partielle
de Cu'' en Cu', déja observée en ATG. Une réduction du cuivre divalent au sein des HA dopées
pourrait expliquer la couleur violette des échantillons, les HA dopées avec des ions Cu?* lors
de I’étude précédente étant bleues. Le décalage des raies de DRX vers les petits angles, associé
a I’augmentation linéaire des paramétres et du volume de la maille avec le taux de cuivre (Figure
48b), confirme 1I’incorporation croissante de cuivre dans I’apatite avec 1’augmentation du taux
cible. La rupture de pente dans I’évolution du volume de la maille en fonction de la
concentration en cuivre entre x = 0,7 et x = 1,5 est en accord avec la présence de phases
secondaires d’oxydes de cuivre dans le composé CuVS1,5. La limite de solubilité du cuivre
dans la maille apatitique se situe donc entre ces deux valeurs cibles : x = 0,7 et x = 1,5. La
prolongation de la pente aux faibles concentrations de la courbe V = f(x) jusqu’a la valeur de
volume obtenue pour x = 1,5 nous permet d’estimer grossiérement cette limite de solubilité a x

=0,8 - 0,9 mole.

Ainsi, la réaction par voie solide entre une HA steechiométrique et de 1’oxyde de cuivre
CuO a 1100°C pendant 1 h permet 1’élaboration de phases pures d’hydroxyapatites dopées
contenant jusqu’a au moins une quantité x = 0,7 mole soit un taux de 6,5% mol. de cuivre
(rapport Cu/(Ca+Cu)). L’insertion du cuivre dans la structure apatitique s’accompagne d’une
réduction du Cu' en Cu' conférant aux pastilles une couleur violette. Afin d’étudier la
microstructure de ces phases, 1’échantillon CuVS0,5 calciné a 1100°C pendant 1h sera

essentiellement caractérisé dans la suite.
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Figure 48 : Changement de couleur des poudres en fonction du taux de cuivre apres traitement thermique a
1100°C — 1h (a) Evolution en fonction du taux de cuivre des diffractogrammes des rayons X (CuKa) (b) et des
parametres et volumes de maille associés (c)

111.2.2. Caractérisations des hydroxyapatites dopées au cuivre synthétisées

par voie solide

Cette partie s’attache a détailler la (micro)structure des phases d’HA dopées au cuivre
obtenues par voie solide via des caractérisations chimiques et microstructurales. L’étude de la

localisation du cuivre dans la maille et de son degré d’oxydation sera également mise en avant.
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111.2.2.1. Morphologie des particules et distribution du cuivre
La morphologie de la poudre CuVS0,5 est représentée sur la Figure 49. Contrairement aux
poudres synthétisées par coprécipitation calcinées a basse température présentant une forme
d’aiguille, ici les grains ont une forme plus isotrope ce qui est cohérent avec la réduction de
I’anisotropie des particules avec la température de calcination observée dans la littérature [207].
Les cartographies STEM-EDX (Figure 49) révelent que la distribution du cuivre au sein de ces
grains est homogeéne. Les interactions entre le cuivre et les atomes environnants au sein de la

structure apatitique sont ensuite étudiés.

Figure 49 : Image STEM et cartographies STEM-EDX de la poudre CuVS0,5 calcinée a 1100°C — 1h

111.2.2.2. Influence du cuivre sur les atomes environnants

L’influence du cuivre sur les atomes environnants est étudiée par spectroscopie FTIR et
RMN H et 3P. Sur les spectres FTIR zoomés des poudres CuVSx (Figure 50, spectres complets
en Annexe 3), les bandes de vibrations caractéristiques de I’HA pure, référencées
précédemment, sont observeées. La présence de la bande de vibration des groupements nitrates
a4 1385 cm! est srement due a une pollution de surface lors de la préparation des échantillons.
La présence de cuivre est confirmée par 1’apparition de nouvelles bandes infra-rouges dans la
région 675 - 900 cm™ associées aux vibrations de la liaison Cu-O [113], [118], [233]. De plus,
I’intensité des bandes de vibration des groupements hydroxyles a 3568 et 628 cm™ diminuent
avec le taux de cuivre, ce qui suggere que le cuivre substitue partiellement les atomes
d’hydrogene des groupements hydroxyles dans les tunnels hexagonaux. Les trois nouvelles
bandes qui apparaissent a 3425, 3340 et 3230 cm™ !, déja observées dans la littérature [112],
[113], sont ainsi attribuées aux vibrations des groupements hydroxyles affectés par la proximité
des atomes de cuivre. La création de liaisons directes Cu-OH avec le cuivre et de liaisons
hydrogenes indirectes Cu-O <« H-O de forces différentes expliquent I’apparition de bandes,
relatives aux liaisons Cu-O (entre 650 et 900 cm™t) et O-H (entre 3200 et 3450 cm™), a
différentes fréquences [113], [118], [233]-[235].
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Figure 50 : Spectres FTIR, des phases d'HA pure et dopées, zoomés sur la région
des phosphates et des groupements hydroxyles

En RMN du *H (Figure 51a), ’'HA pure présente un pic fin et intense, autour de 0 ppm, qui
est attribué aux hydrogénes des groupements hydroxyles [223], [236]. Le pic autour de 1 ppm
est dii a de I’eau adsorbée a la surface des particules [223] tandis que les pics restants ont été
observés au sein d’oxyhydroxyapatite, ¢’est-a-dire d’HA partiellement déshydroxylées [236].
Les pics avec un déplacement chimique négatif sont attribués a des protons dans un
environnement local distordu tandis que ceux avec un deplacement chimique supérieur a 2 ppm
correspondent a des protons des groupements OH™ a proximité d’ions O? ou de lacunes
d’hydroxyles. En présence de cuivre, en plus du pic intense di aux groupements OH du réseau
apatitique, deux nouveaux pics apparaissent a 6 = 3,7 et 4,8 ppm. IIs sont associés aux atomes
d’hydrogene a proximité des atomes de cuivre probablement via des interactions directes et
indirectes, comme mentionné au paragraphe précédent. Pour les autres pics a des positions
similaires a celles observées pour I’HA pure, les mémes attributions peuvent étre faites.
L’apparition de différents environnements autour des groupements hydroxyles, déja observée

en FTIR, est donc confirmée par les résultats de RMN du H.

En RMN du 3P (Figure 51b), quatre pics distincts sont observés au sein de I’HA pure. Le
pic a & = 2,58 ppm, le plus intense, est caractéristique des phosphates des groupements PO4 au
sein de I’hydroxyapatite steechiométrique. Les trois autres pics ont a nouveau éte reportés au
sein d’oxyhydroxyapatite [236], [237]. Les pics a 2,18 et 3,25 ppm sont attribués a des
groupements phosphates a proximité a la fois de groupements OH- et O (ligands déprotonés)

du canal hexagonal de I’apatite, tandis que les groupements PO, associés au pic a 5,75 ppm,
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se situent uniquement a proximité d’ions O%. Ce dernier pic correspond d’ailleurs a un pic
caractéristique des oxyapatites [236]. En présence de cuivre, des décalages et 1’élargissement
des différents pics sont observés. De plus, I’intensité du pic a 5,97 ppm augmente, comparé a
I’HA pure, révélant une déprotonation croissante avec le taux de cuivre incorporé, ce qui est

cohérent avec les résultats FTIR.
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Figure 51 : Spectres expérimentaux et simulés RMN du *H (a) et RMN du P (b) tracés aprés optimisation du
délai de recyclage pour les échantillons VS01-1100 (gauche) et CuVS0,5-1100 (droite)

Le décalage et I’élargissement des pics, notamment en RMN 3!P, peuvent provenir d’une
distribution d’environnements autour des atomes d’hydrogene et de phosphate, certains étant
probablement affectés par la présence de cuivre a leur proximité, par la déprotonation de
I’apatite engendrant des désordres locaux ou par la présence d’un élément paramagnétique a
proximité. Or, seul le cuivre divalent (3d°) est paramagnétique, le cuivre monovalent de
configuration électronique 3d*°4s étant diamagnétique. Pour établir si les atomes d’hydrogéne
et les groupements phosphate sont en interaction avec des ions Cu?*, le délai de recyclage
optimal est évalué (Tableau 15), comme déja réalisé pour I’échantillon CuCP01-600. Que ce
soit pour les spectres RMN du *H ou du 3P, le délai de recyclage pour ’'HA dopée au cuivre,

de I’ordre de quelques secondes, est bien inférieur a celui observé pour I’HA pure, de quelques
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minutes. On peut donc supposer la présence au moins minoritaire de cuivre au degré
d’oxydation +II. Par ailleurs, une autre hypothese serait que 1’état d’hybridation particulier du
Cu® dans I’HA, pourrait développer au moins partiellement des états paramagnétiques. Ce point
sera discuté ultérieurement avec des informations complémentaires sur 1’état de valence du

cuivre.

Tableau 15 : Délais de recyclage optimisés en RMN *H et 3P pour les échantillons
VS01-1100 et CuVs0,5-1100

Délai de recyclage VS01-1100 CuVvs0,5-1100
RMN IH ~ 200s ~5s
RMN 31p = 600s ~20s

Ces résultats suggérent que le cuivre s’insére dans les tunnels hexagonaux de I’apatite entre
les groupements hydroxyles provoquant la substitution des atomes d’hydrogénes. Les liaisons
directes Cu-O-H et indirectes Cu-O < H-O qui en résultent ainsi que la proximité avec les ions
O affectent fortement 1’environnement des atomes d’hydrogene et de phosphore a proximitg.

La position exacte du cuivre au sein des tunnels hexagonaux reste a déterminer.

111.2.2.3. Localisation du cuivre au sein de CuHA synthétisée par voie solide
Dans un premier temps, la localisation du cuivre est déterminée grace a un affinement par
la méthode de Rietveld du diffractogramme des rayons X de la poudre CuVSO0,5. Une
cartographie de Fourier est ensuite réalisée sur le diffractogramme correspondant a la différence
entre les diffractogrammes théorique et expérimental afin d’évaluer les résidus de densité

électronique (Figure 52).

Tout d’abord, un premier affinement est réalisé sans ajouter d’atomes de cuivre dans la
structure d’apatite (Figure 52a). Les facteurs d’accord Rp et Rwp autour de 15 - 20% ainsi que
le facteur de Reragg proche de 10% indiquent que le diffractogramme simulé est relativement
éloigné du diffractogramme expérimental. De plus, un résidu de densité électronique supeérieur
40,5 e/A? est détecté a la position (0, 0, 0) sur la cartographie de Fourier associée. Ce résidu
est donc logiquement attribué a la présence de cuivre. Un deuxieme affinement est donc réalisé
en ajoutant un atome de cuivre sur cette position. Les facteurs d’accord ainsi que le facteur de
Bragg diminuent autour de 7 et 3% respectivement tandis que les résidus de densité électronique
deviennent homogénes et inférieurs & 0,25 /A2 L’affinement devient donc d’une qualité
identique a celui réalisé auparavant sur I’HA non dopée (cf. partie 11.2.1.3). Enfin, notons que

le taux d’occupation de cette position de Wyckoff de multiplicité 2 a été calculé a 0,21, en
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relativement bon accord avec le taux cible (x = 0,5) qui conduirait a un taux d’occupation de
0,25 (Tableau 16). Ainsi, ces résultats confirment sans ambiguité I’insertion du cuivre a la

position de Wyckoff 2b (0, 0, 0).
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Figure 52 : Diffractogrammes des rayons X (CuKal) de I’échantillon CuVS0,5-1100 affinés par la méthode de
Rietveld ainsi que les cartographies de Fourier associées sans (a) et avec (b) atome de cuivre.

Tableau 16 : Positions atomiques et taux d'occupation au sein de I'échantillon CuVS0,5

Composé Atome  Site X y z Biso Occ
CuVs0,5-1100 Cal 4f 1/3 2/3 0,002(1) 0,5 1
P65/m Caz2 6h 0,2478(6) 0,9932(7) Ya 0,5 1
a=9,4318(3) A P1 6h 0,3995(9) 0,369(1) Ya 0,5 1
€=6,9032(2) A 01 6h 0,329(2) 0,486(2) Va 1,0 1
V =531,82(2) A3 02 6h 0,588(2) 0,464(2) Ya 1,0 1

03 12i 0,343(1) 0,257(1) 0,070(1) 1,0 1
04 4e 0 0 0,202(6) 1,0 %
Cul 2b 0 0 0 0,5 0,21(1)

Cette position se situe entre les groupements hydroxyles dans les tunnels hexagonaux de la

structure apatitique. Il est donc clair que 1’occupation de ce site par le cuivre ne peut que
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provoquer le départ du proton positionné sur une position trés proche. Des structures 3D de
I’axe hexagonal sont représentées sur la Figure 53 en considérant le départ de 1’atome
d’hydrogene impacté par I’insertion du cuivre. L’insertion du cuivre au degré d’oxydation +I
et/ou +l11, reste, a ce stade, envisageable. A partir du positionnement extrait des affinements et
en ne considérant dans un premier temps, aucune relaxation des atomes voisins de 1’ion cuivre
inséré, la valence des liaisons et le degré d’oxydation des atomes autour du cuivre inséré ont

été calculés grace a la formule définie par Brown et al. [238] :
To—Tij
DO; = Xjsij = Xjexp (%)-

Avec DQ; : état d’oxydation de I’atome i
sij : valence de la liaison entre 2 atomes i et
ro : paramétre liaison-valence (1,68 pour Cu''-O ; 1,61 pour Cu'-O)
rij : distance interatomique

B : facteur empirique = 0,37

Dans les représentations directement issues de 1’affinement par la méthode de Rietveld, la
valence importante (2,20 pour Cu' et 2,65 pour Cu'") associée a la longueur de liaison Cu-O la
plus courte ne permet pas de satisfaire les valeurs attendues du DO des ions de transition (Figure
53a et b). Un réarrangement des atomes d’oxygene autour du cuivre est donc nécessaire, et ce
réarrangement pourrait concerner notamment les oxygenes relativement labiles situés sur 1’axe
hexagonal. En jouant sur la position en z des deux oxygenes sur cet axe hexagonal,
respectivement au-dessus et en-dessous du cuivre, et notamment en éloignant 1’oxygéne en
interaction la plus forte avec le cuivre pour diminuer la valence de la liaison (0,75 pour Cu' et
1,00 pour Cu'y , il est tout a fait possible d’établir des valences de liaisons qui satisfont aux
deux degrés d’oxydations potentiels du cuivre : +I ou +11 (Figure 53c et d). Notons que pour
satisfaire a un degré d’oxydation +II pour le cuivre, I’atome d’oxygéne O4 le plus éloigné
(valence de 0,30) doit se rapprocher significativement de 1’ion de transition en site interstitiel.
De plus, dans ce cas, par souci d’équilibre du degré d’oxydation de cet anion fortement impacté,
mais aussi par souci de conservation de 1’¢lectroneutralité de la structure, cet anion doit perdre
lui aussi son proton. Les contraintes structurales engendrées étant relativement faibles, que 1’on
considere I’insertion d’ions cuivriques ou cuivreux, il n’est pas directement possible d’écarter
une des deux hypothéses quant au degré d’oxydation de ces ions cuivre. Toutefois, cette
position en haltére entre les oxygenes est plutot favorable a la présence de cuivre(l) de par sa

configuration électronique 3d°. De plus, les longueurs expérimentales des liaisons Cu'-O de
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2,07 et 1,74 A (longueur moyenne de 1,91 A) sont en accord avec la longueur des deux liaisons

Cu-O en haltére dans Cu20 qui vaut 1,85 A,

a) cu cu!
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0,32 ‘
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Figure 53 : Représentations de 'axe hexagonal de 'HA dopée au cuivre issues de I’affinement par méthode de
Rietveld (a et b) et avec réarrangement des atomes autour du cuivre (c et d) au
degré d'oxydation +1 (gauche) et +11 (droite).

La réaction par voie solide entre I’HA et I’oxyde de cuivre CuO conduit donc a I’insertion
du cuivre a la position de Wyckoff 2b (0, 0, 0). Bien que les deux modéles faisant intervenir du
Cu'' ou du Cu' soient tous deux envisageables par rapport aux valences de liaisons entourant ce

cation, la position en haltére entre les groupements hydroxyles de 1’élément dopant est plus
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favorable au cuivre(I). Pour déterminer avec précision le degré d’oxydation du cuivre, des

caractérisations optiques et spectroscopiques sont effectuées.
111.2.2.4. Degré d’oxydation du cuivre et environnement local

a) RPE

Pour établir la présence de cuivre(Il) au sein de I’HA, des analyses RPE sont réalisées a
température ambiante et a 4 K sur la poudre CuVSO0,5 (Figure 54). En effet, cette technique ne
permet d’identifier que des espéces paramagnétiques, en I’occurrence les ions Cu?". A
température ambiante, le spectre présente un signal de faible intensité (gxx =2,006 ;
Oyy = 2,090 ; gzz = 2,460) qui est associé a la présence d’une faible quantité d’ions Cu?*. A

basses températures (T < 100 K), le spectre RPE est beaucoup plus complexe.
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Figure 54 : Spectres RPE de I'échantillon CuVS0,5-1100 réalisés a température ambiante (a) et a trés basse
température : 4 K (b)

En plus de la composante liée aux ions Cu?*, un nouveau signal anisotrope (gxx < 1,9, Qyy
~ 2,0, gzz> 2,5 et A > 30 mT), qui ne correspond pas a la signature d’ions Cu?*, apparait. Ce
signal présente une structure hyperfine prononcée (3 x 4 raies) indiquant que 1’électron sondé
est suffisamment proche du cuivre pour étre en interaction avec son spin nucléaire | = 3/2. Ce
signal pourrait étre associé a des centres paramagnétiques de type O°, de configuration
électronique 2p°, liés a des ions cuivre au caractére quasi-métallique dés lors dans une
configuration 3d'°4s! [239]. En effet, la constante de couplage hyperfin relativement élevée (A
> 30 mT) illustre le renforcement de la covalence de la liaison ionique Cu*-O?. La forte
hybridation entre les orbitales 2p de 1’oxygéne et les orbitales 3dz2-4s du cuivre qui en résulte
permettrait un transfert de charge du ligand vers le cuivre(l) lui conférant alors un caractere
métallique : Cu®-O-Cu*. Cette configuration est d’autant plus propice que le second atome

cuivre(I) du cluster, facilement oxydable, peut combler le trou de I’oxygéne. Un transfert
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électronique pouvant étre décrit par un équilibre entre les trois formes résonantes Cu*-O%-Cu*
< Cu%-O-Cu* «» Cu®-0%-Cu?* (associée a une dismutation de Cu* pour cette derniére) pourrait
ainsi avoir lieu et conduire a la signature RPE observée. L’abaissement de la température lors
de la mesure RPE permettrait de localiser 1’¢lectron au sein d’une des deux formes résonantes
impliquant les orbitales 4s du cuivre et/ou les orbitales 2p de 1’oxygéne. Le cuivre serait donc

majoritairement inséré au degré d’oxydation +I au sein de I’apatite.
b) XANES - EXAFS

Des analyses XANES — EXAFS sont ensuite réalisées afin de confirmer les résultats RPE
quant au DO du cuivre et d’établir de fagon plus précise son environnement. Les spectres
XANES des échantillons CuVSx (x = 0,3; 0,5 et 0,7) et de Cuz0, servant de référence, sont
représentes sur la Figure 55. Pour tous les composés, le pré-seuil identifié précédemment vers
8978 eV lorsque les ions Cu?* sont stabilisés dans I'HA n’est pas détecté ici. Concernant le
seuil, un pic fin et intense est observé a 8981,6 et 8983,2 eV respectivement pour Cu20 et les
composés CuVSx. Ce pic, associé a la transition 1s — 4pyy du cuivre(l) [227], est tres marqué,

contrairement a ce qui a été vu dans le cas du

—CuVvs0,3

CuVSs0.,5

CuVvS0,7 ggg3,2
o)

cuivre(ll), du fait de la déstabilisation des orbitales
4p,. Le décalage du seuil vers les plus hautes énergies
pour les échantillons CuVSx comparé a Cu20O (A =
1,6 eV) indique que la liaison Cu-O dans les HA

dopées au cuivre est plus forte que dans I’oxyde de

M(E) normalisée

cuivre. De plus, au-dela de cette premiere transition

(entre 8985 et 9000 eV), on distingue d’autres

plateaux assez nets, synonymes d’autres effets de

relaxation liés a I’hybridation de la liaison Cu-O, en 8960 8980 9000 9020
Energie (eV)

d’autres termes a des transferts ¢lectroniques _
) ) ) ) Figure 55 : Spectres XANES des composés
impliquant les orbitales 2p de I’oxygéne et 4p vide CuVSx-1100 et de Cu20

du cuivre.

Les oscillations pondérées du spectre EXAFS k2y (k) avec leur transformée de Fourier
(Figure 56a et b) vont nous permettre d’expliciter I’environnement du cuivre grice a
I’affinement de ces deux spectres. La simulation des spectres du composé CuVS0,5, via
différentes composantes, liées aux phénomenes de diffusion simple et de diffusion multiple au

sein de la structure apatitique, est représentée sur la Figure 56b et ¢ (I’affinement des composes
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CuVS0,3 et CuVSO0,7 figure en Annexe 4). La transformée de Fourier inverse est effectuée pour
une distance radiale maximale de 3,6 A, les oscillations n’étant plus significatives au-dela
(Annexe 5). Le nombre de voisins, leur nature, la distance radiale et le facteur de Debye-Waller
associé a cette distribution radiale (désordre et distribution autour de I’atome central) affinés a

partir du modeéle de diffusion simple sont reportées dans le Tableau 17.
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Figure 56 : Oscillations EXAFS (a) sur lesquelles une transformée de Fourier a été réalisée (b) ainsi que les
courbes simulées associées (c,d) a I’échantillon CuVS0,5-1100. Au niveau des contributions de chaque couche
précisée dans la 1égende, lorsqu’un seul atome est associé au cuivre, ¢’est le modele de diffusion simple avec un
seul aller-retour qui est appliqué. Dés lors qu’il y a deux voire trois éléments autour du cuivre, c’est le modele de
diffusion multiple avec plusieurs chemins ou aller-retours de part et d’autre du cuivre associant chacun de ces
éléments qui est appliqué.

Quel que soit le taux de dopant, les premiers voisins du cuivre sont deux atomes d’oxygeéne
a une distance d’environ 1,81 A confirmant ’insertion du cuivre dans un site linéaire. Les
seconds voisins correspondent aux 6 atomes de calciums formant des triangles de part et d’autre
du cuivre (dmoy = 2,94 A) et aux 6 atomes d’oxygéne impliqués dans les groupements
phosphates (dmoy = 2,97 A). Enfin, un atome de cuivre en moyenne est détecté a une distance

d’environ 3,60 A égale au double de la distance Cu-O4 révélant un ordre a longue distance avec
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la formation de chaine linéaire OCuOCuO. De plus, les facteurs de Debye-Waller associés aux
distributions radiales Cu-O et Cu-Cu au centre de I’axe hexagonal sont relativement bas pour
les taux de cuivre les plus grands (x = 0,5 et x =0,7), ce cluster semble donc se reproduire d’une
facon bien organisée dans le réseau apatitique. Néanmoins, le fort écart-type sur le nombre de
cuivre voisins pour le composé CuVS0,3 ne permet pas de statuer précisément sur le nombre

de voisins de cuivre.

Par ailleurs, il est important de noter la présence de contributions radiales au-dela de 3 A,
liées majoritairement & des phénomenes de diffusion multiple impliquant plusieurs chemins
optiques ou aller-retour des atomes d’oxygene et cuivre proches voisins vers le cuivre. Ce
phénomene de diffusion multiple, nettement visible, est tout simplement lié a la configuration
de chaines linéaires OCuOCUO. L’intensité de la couche entre 3 et 3,5 A sur la Figure 56b,
(décalage des distances radiales lié au terme de phase), associée a la présence d’interactions
Cu-04-Cu (contributions liées a la diffusion multiple, Figure 56d), est moins intense pour le
taux de cuivre le plus faible. A I’inverse, la contribution liée aux couches Cu-Ca et Cu-O3 (entre
2 et 3 A), qui est traitée dans le cas d’un modéle de diffusion simple, est plus marquée dans ce
méme échantillon. Pour les HA plus riches en cuivre (x = 0,5 et 0,7), la diminution de ces deux
contributions au profit des couches supérieures (> 3 A) serait liée & I’accroissement des effets
de diffusion multiple et du nombre d’atomes de cuivre alignés au centre de 1’axe hexagonal.
Tableau 17 : Distributions radiales Cu-O4, Cu-Ca, Cu-O3 et Cu-Cu affinées selon le modeéle de diffusion simple,

avec nature et nombre de voisins, distance interatomique et facteurs de Debye Waller associés pour chaque
composition x=0,3;0,5et 0,7.

Nature et nombre Facteur Facteur de Debye-  Distance radiale
Composé N
d’atomes voisins d’échelle Sy? Waller o2 (A?) (A)
04/2,0(2) 0,88(9) 0,0026(9) 1,820(8)
Ca/6,0(6) 0,88(9) 0,011(1) 2,930(9)
CuVvso,3
03/6,0(6) 0,88(9) 0,011(1) 2,950(9)
Cu/1(1) 0,6(5) 0,018(8) 3,64(2)
04/2,0(2) 0,80(7) 0,0017(6) 1,807(8)
Ca/6,0(6) 0,80(7) 0,013(2) 2,94(1)
Cuvso,5
03 /6,0 (6) 0,80(7) 0,013(2) 2,97(1)
Cu/1,0(4) 0,4(2) 0,006(2) 3,60(2)
04 /2,0 (3) 0,8(1) 0,002(2) 1,80(1)
Ca/6,0(9) 0,8(1) 0,014(2) 2,95(2)
Cuvso,7
03/6,0(9) 0,8(1) 0,014(2) 2,97(2)
Cu/0,8(3) 0,2(1) 0,002(3) 3,57(2)
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Ainsi, pour un taux de substitution des atomes d’hydrogene de I’ordre de 15% (xCu = 0,3),
I’incorporation du cuivre dans la structure apatitique se fait essentiellement de manicre isolée
avec des haltéres O-Cu-O aléatoirement distribuées. Pour des taux de cuivre supérieurs (taux
de substitution des ions H* de 25 a 35%), le cuivre s’organise de fagon plus importante sous la
forme de chaines [CuO]n (avec n > 2) le long de I’axe des canaux hexagonaux. Ces résultats
sont cohérents avec les calculs probabilistes réalisés en se basant sur une loi de voisinage,
énoncés ci-aprés, permettant de déterminer le pourcentage de cuivre en site isolé, formant des
paires Cu-Cu ou des chaines plus longues (Tableau 18). Les pourcentages obtenus montrent
bien que le cuivre serait majoritairement isolé (72,25%) pour un taux de cuivre x = 0,3 et plutét

sous la forme de paires pour x = 0,7 (45,5%).

% Cu isolé = (1 — x/2)?
% Cuenpaire=2*x/2*(1-x/2)

% Cu en chaine « triple » et plus = (x/2)?

Tableau 18 : Pourcentage de cuivre dans un site isolé, formant des paires Cu-Cu ou des chaines plus longues
selon le taux de dopant inséré dans 1’apatite

X Cuisolé Cu paire Cu triple ou plus
0,3 72,25 25,5 2,25
0,5 56,25 37,5 6,25
0,7 42,25 45,5 12,25

a b
0,69 T
0,34 c DO(04) =2,29
0,58
DO(Cu) =1,16
DO(04) =2,21
DO(Cu) =1,16
DO(04) =1,67
0,04
0,99
DO(04) = 1,96

0,01

Figure 57 : Structure 3D autour d’un ion Cu™* au sein de I'axe hexagonal de I'apatite déterminée a partir
des affinements Rietveld et EXAFS.
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La structure 3D autour de I’axe hexagonal de 1’apatite et d’un atome de cuivre a ainsi été
réalisée en combinant les résultats issus des affinements Rietveld et EXAFS (Figure 57) en
considérant la formation de paires Cu-Cu. Ce schéma montre que I’insertion de deux atomes de
cuivre successifs, n’empéche pas de satisfaire les degrés d’oxydation attendus pour les atomes

d’oxygeénes et de cuivre.

Ces deux techniques de caractérisations confirment ainsi la présence majoritaire de
cuivre(I) au sein de I’apatite, méme si une trés faible quantité de cuivre(ll) a été mise en
évidence par RPE, technique trés sensible aux impuretés a 1’état de traces. L’insertion du cuivre
en haltere entre les groupements hydroxyles se fait essentiellement de maniére isolée pour des
taux de cuivre allant jusqu’a x = 0,3 tandis qu’au-deld, la proportion de chaines linéaires [CuO]x
avec n > 2 s’accroit. La substitution d’un ion H* par un ion Cu* nous conduit a proposer la
formule suivante pour les HA dopées au cuivre élaborées par voie solide apreés recuit a 1100°C
: Ca1oCu'x(PO4)s(OH)2-xOx. Les propriétés optiques des mélanges de poudres HA-CuO reste &

¢tudier en vue d’une application en SLS.

111.2.2.5. Propriétés optiques

Les courbes de réflexion diffuse permettent, dans un premier temps, de déterminer
I’absorption des différentes poudres d’HA dopées au cuivre a 1070 nm, en vue d’une
application en frittage laser sélectif. En effet, en considérant que la transmission est nulle au
travers des particules (soit A + R = 1, avec A le coefficient d’absorption et R le coefficient de
réflexion), on peut remonter a la valeur de 1’absorption de la poudre dopée en fonction du taux
de cuivre cible (Figure 58a). L’augmentation linéaire de 1’absorption avec le taux de cuivre
confirme que la quantité de cuivre insérée dans ’apatite correspond, a priori, a la valeur visée
et que la limite de solubilité n’est pas atteinte dans la gamme 0 < x <0,7. De plus, les valeurs
d’absorption comprises entre 5 et 80% a cette longueur d’onde confortent 1’idée de pouvoir

réaliser une mise en forme des poudres CuVSx par frittage laser, notamment pour x = 0,3.

A partir des courbes de réflexion diffuse, il est également possible de tracer le spectre
d’absorption du matériau K/S = f(E) selon la loi de Kubelka-Munk définie dans le chapitre 2.
Les courbes des poudres CuVSx ainsi que de 1’oxyde Cu20 sont ainsi représentées sur la Figure
58b. Le transfert de charge vers 16 600 cm™ (600 nm), a la fois observé au sein des HA dopées
et de Cu,0, est indubitablement attribué au transfert O(2p®) — Cu' (3d*°) ce qui confirme une
nouvelle fois la présence majoritaire de cuivre(I) au sein de ’HA. Les autres bandes, qui

apparaissent a des énergies inférieures et dont I’intensité augmente avec le taux de cuivre,
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pourraient étre associées a des transitions intra-atomiques. La formation de chaines linéaires
CuOCu en quantité grandissante avec la quantité de dopant, telle qu’établie en EXAFS, et le
transfert électronique entre les différentes formes résonantes, établi en RPE, nous conduisent
¢galement a considérer des transferts interatomiques entre ions cuivre(I) au sein d’un méme
cluster en chaine. Cette deuxiéme hypothese est notamment appuyée par 1’apparition de la

bande vers 8000 cm™ qui n’apparait qu’a partir d’un taux de cuivre x = 0,5.
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Figure 58 : Absorption des poudres CuVSx a 1070 nm (a) et courbes K/S en fonction du nombre d'onde, la
courbe de CuHAO,1 a été multipliée par 10 (b)

Les mesures de réflexion diffuse confortent donc les résultats précédents quant au DO du
cuivre et a la formation de chaines [CuQO], avec n = 2. De plus, I’absorption des poudres CuVSx
a 1 um est propice a une application en frittage laser sélectif. L aptitude au frittage naturel des

mélanges de poudres HA-CuO est étudié dans un premier lieu.
111.2.3. Frittage des HA dopées au cuivre synthetisees par voie solide

111.2.3.1. Influence du cuivre sur I’aptitude au frittage des poudres et la densification
des céramiques CuHA

L’aptitude au frittage des poudres CuVSx est étudiée par dilatométrie par comparaison
avec ’HA pure. Les courbes de retrait dilatométrique montrent que les températures de début
de frittage et de frittage maximal sont similaires entre I’HA pure et les HA dopées (Figure 59a).
La température maximale de frittage se situe autour de 1010°C avec un décalage maximal de
20°C vers les hautes températures pour les HA dopées. Le cuivre n’affecte donc que tres peu la
frittabilité de I’apatite. La température de réaction entre ’HA et CuO étant proche de 1000°C,
la densification des poudres d’HA dopées au cuivre peut étre envisagée par frittage-réaction.

La cinétique d’insertion du cuivre (entre 1000 et 1050°C) étant beaucoup plus rapide que le
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frittage (qui s’étale sur une large plage de température entre 800°C et 1200°C), la concomitance

des températures de frittage et I’insertion du cuivre n’est probablement que pur hasard.

Des traitements thermiques sont réalisés entre 1000 et 1200°C pendant 30 min (rampe
10°C/min) sur des pastilles contenant les différents mélanges HA - CuO. Des céramiques
denses, avec un taux de densification supérieur a 96%, sont obtenues au-dessus de 1100°C
(Figure 59b). Les taux de densification de toutes les pastilles n’évoluent que faiblement entre
1100 et 1200°C, s’échelonnant entre 96 et 99%. Cependant, le taux de densification de ’'HA
pure et de CuVSO0,1 augmente entre 1050 et 1200°C tandis que pour des taux de cuivre plus
élevés, il reste constant voire diminue. Le phénomeéne est particuliérement visible a 1200°C ou
les céramiques avec la plus faible quantité de cuivre (x < 0,1) ont un taux de densification
autour de 99% tandis que les céramiques contenant les quantités les plus élevées de cuivre
(x = 0,3) ont un taux de densification autour de 96%. Le cuivre semble donc provoquer une

diminution de la densité des céramiques au-dela d’une certaine température.
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Figure 59 : Courbes de retrait dilatométriques des céramiques d'HA pure et dopées (a) ainsi que leur taux de
densification aprés traitement thermique pendant 30 min, la courbe en pointillé indique la tendance générale
suivie par les échantillons (b)
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Ainsi, la présence de cuivre au sein des apatites affecte peu leur aptitude au frittage. La
température maximale de frittage étant similaire a la température de réaction entre I’HA et CuO,
un frittage réactif est possible et a été réalisé avec succes puisque des céramiques denses, avec
un taux de densification supérieur a 96% ont éte élaborées. Cependant, pour les taux de cuivre
les plus éleves, la densité des céramiques diminue au-dela d’une certaine température. Pour

tenter d’expliquer ce phénoméne, la microstructure des céramiques est étudiée par imagerie.

111.2.3.2. Microstructure des céramiques d’HA dopées au cuivre
La surface des céramiques d’HA pure et de CuVSx calcinées a différentes températures
pendant 30 min est observée par microscopie électronique a balayage (MEB). Les images MEB
associees a la composition CuVS0,5 sont représentées sur la Figure 60a. La taille des grains,
mesurée grace au logiciel ImageJ, augmente de facon exponentielle avec la température de
frittage (Figure 60c). Néanmoins, elle reste submicrométrique jusqu’a 1150°C, 1’élaboration de

céramiques d’HA dopées au cuivre denses avec des grains fins est donc possible pour des
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Figure 60 : Images MEB de la surface de la céramique CuVS0,5 calcinée a différentes températures (a) ainsi que
des céramiques CuVSx a différentes teneurs en cuivre calcinées a 1200°C (b). La taille moyenne des grains des
CuVSx en fonction de la température de frittage et de la teneur en cuivre (c) ainsi que le pourcentage de surface
recouverte par les particules de faible contraste en fonction du taux de cuivre (d) sont mesurés, via le logiciel
ImageJ, a partir de ces images MEB.
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températures autour de 1100 - 1150°C. La croissance exponentielle de la taille des grains des
HA dopées, comparable a celle observée sur I’HA pure, ne permet pas d’expliquer la perte de
densification observée précédemment pour les forts taux de cuivre. Le processus de croissance

granulaire semble, dans tous les cas, identique.

Les images MEB des pastilles CuVSx calcinées a 1200°C (Figure 60b) montrent également
la présence de deux types de grains en surface. La quantité de grains plus clairs (a 1’image)
augmente proportionnellement au taux de dopant (Figure 60d), il s’agit donc probablement
d’une phase secondaire riche en cuivre. La quantité de cette phase reste toutefois relativement
faible puisqu’aucune autre phase secondaire n’a été détectée par DRX sur les poudres obtenues
par broyage des pastilles. Cette phase secondaire est donc probablement principalement
ségrégée en surface des céramiques par un phénomeéne s’apparentant a du « dessuintage ». Sa

nature reste a déterminer.

Les cartographies faites par STEM-EDX (Figure 61), sur une lamelle découpée par FIB-
SEM au sein du volume d’une pastille frittée CuVS0,7 calcinée a 1200°C, confirment la
présence d’une phase riche en cuivre aux joints de grains, en faible proportion, méme au cceur
des pastilles. Selon le diagramme d’Ellingham, le cuivre(I) n’est stable sous air qu’au-dela
d’une température d’environ 960°C. Lors du refroidissement, les ions Cu® pourraient donc
s’oxyder et s’extraire de 1’apatite formant un oxyde de cuivre. Cette hypothése est vérifiée grace
a la réalisation d’essais thermiques avec diverses cinétiques de refroidissement sur des pastilles
CuVS0,5. Deux pastilles ont été calcinées a 1200°C pendant 30 min et trempées soit a I’air, soit
a I’eau. Une troisieme pastille, calcinée a 1100°C pendant 1 h a été recuite & nouveau a 500°C
pendant 1 h. Contrairement aux pastilles trempées, de couleur violette, une pastille grise est
obtenue apreés recuit a 500°C et de I’oxyde de cuivre CuO est détectée en DRX (Figure 62). En

revanche, la quantité de grains en surface diminue apres la trempe sous air et devient nulle aprés

Figure 61 : Cartographies STEM-EDX d’une lamelle de la céramique CuVS0,7-1200
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la trempe a 1’eau (Figure 63). Ainsi, un refroidissement tres rapide des pastilles empéche la
réoxydation des ions Cu® et permet I’élaboration de phases CuVSx pures. Néanmoins, le
gradient thermique important subi par le matériau rend les céramiques fragiles du fait de

contraintes accrues.

Ces résultats confirment que la phase Cu'HA est métastable et que la réversibilité de
I’oxydo-réduction du cuivre(l) vers le cuivre (II) provoque la réversibilité partielle de la
réaction d’insertion, soit, une réaction de démixtion. Ce phénomeéne a déja été observé dans la
littérature [116]. La démixtion observée a basse température prouve que le cuivre(IT) n’est pas
stable au sein de I’'HA et qu’il s’extrait de la structure formant une phase d’oxyde de cuivre
correspondant certainement aux particules visibles aux joints de grains et en surface des
céramiques CuVSx par MEB. La réalisation d’une trempe permet d’éviter cette démixtion et

d’obtenir des phases CuHA pures.
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Figure 62 : Diffractogramme des rayons X (CuKa1Kaz) d une pastille CuVS0,5-1100 recuite a 500°C — 1 h

Figure 63 : Images MEB de pastilles CuVS0,7 calcinées a 1200°C — 30 min trempées a ’air (a) et a I’eau (b)
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111.3. Conclusions

Les syntheéses d’HA dopées au cuivre par coprécipitation et par voie solide démontrent que
la voie de synthése utilisée a une influence prépondérante sur 1’insertion du cuivre au sein de
’apatite, aussi bien au niveau du site d’insertion/substitution que sur le degré d’oxydation du

cuivre introduit dans le réseau apatitique.

Dans le cas de I’utilisation de précurseurs de nitrates de calcium et de cuivre, la synthese
par coprécipitation permet d’élaborer une phase pure d’HA dopée au cuivre apres synthese et
stable apres calcination a basse température (< 600°C). Au sein de la phase dopée, des
caractérisations avancées ont permis d’identifier la présence d’ions Cu?* en site octaédrique
distordu a proximité des groupements hydroxyles. En couplant spectroscopies optique, RPE et
XAS, la distorsion du site d’insertion s’est avérée étre trés probablement orthorhombique, du
moins quadratique. Le cuivre substitue donc le calcium, selon la formule théorique
Ca10xCux(PO4)s(OH)2, majoritairement au niveau du site Ca(2), site de géomeétrie initiale en
adéquation avec les caractéristiques du site du cuivre et qui permet des interactions cuivre-
cuivre d’un site a I’autre telles qu’observées en RPE. Cependant, I’élaboration d’une HA sous-
steechiométrique et/ou la déstabilisation de I’apatite par le cuivre provoqueraient sa

décomposition pour des températures de recuit supérieures a 800°C.

La synthése par voie solide entre une HA stecechiométrique et I’oxyde de cuivre conduit a
I’élaboration de phases d’HA dopées au cuivre pures par DRX jusqu’a un taux xcy < 0,7 dans
la formule théorique CaioCux(PO4)sOyH;. La caractérisation des poudres calcinées a haute
température, en couplant dans une étude approfondie, caractérisation structurale (DRX),
spectroscopies optique, RMN H et 3!P, RPE, XANES et EXAFS, ainsi que I’étude du frittage
des céramiques ont permis d’établir que I’insertion du cuivre dans I’apatite se fait uniquement
sous la forme de cuivre(l). Celui-ci s’insére au centre des tunnels hexagonaux entre les
groupements hydroxyles, a la position (0, 0, 0), substituant un proton afin de respecter
I’¢lectroneutralité de la structure. La formule chimique des CuHA peut donc étre réécrite de la
maniére suivante : CaioCu'x(PO4)s(OH)2-xOx. Au sein de cette structure, les études EXAFS ont
montré que les ions cuivre(l) ont une tendance a former des chaines [CuO]n (n > 2) notamment
pour des taux de cuivre x > 0,5, la liaison Cu-O présentant un caractere relativement covalent.
Lors du frittage, la métastabilité naturelle de 1’ion Cu® conduit a son oxydation dans le cas de
refroidissement lent et donc a la sortie du cuivre(ll), instable au sein de 1’apatite, formant une

phase secondaire d’oxyde de cuivre aux joints de grains et en surface des céramiques. Une
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trempe a 1’eau permet néanmoins de pallier cette réoxydation et ainsi d’¢laborer des phases
CuVSx pures. Ainsi, les HA dopées au cuivre synthétisées par voie solide restent prometteuses
dans le domaine biomédical et de la fabrication additive du fait des propriétés angiogéniques
potentielles du cuivre et de leurs propriétés optiques intéressantes. Une étude biologique ainsi
que des essais préliminaires de mise en forme par frittage laser en vue de telles applications
seront realisés dans le chapitre V. Les cinétiques de chauffage-refroidissement extrémement
rapides d’un frittage laser pourraient permettre par ailleurs d’éviter la réoxydation des ions

cuivre(l) en ions cuivre(ll) lors du refroidissement et donc leur extraction de la phase apatite.
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Chapitre IV. Hydroxyapatites substituées au fer

Ce chapitre porte sur 1’¢laboration et la caractérisation d’hydroxyapatites substituées au
fer(11) et/ou au fer(111) (FeHA). Plusieurs voies de synthése ainsi que différents précurseurs de
fer ont été considérés afin de faire varier le degré d’oxydation (DO) et le positionnement du fer
au sein de la structure apatitique. Dans la premiere partie, des syntheses par coprécipitation sont
réalisées dans le but de substituer le calcium par le fer. Les évolutions de 1’environnement local
et du degré d’oxydation de 1’élément dopant avec la température de calcination ont été suivis
par spectroscopie Mdssbauer. La synthése d’HA substituée au fer par réaction par voie solide,
¢tudiée dans la seconde partie, met I’accent sur le role clé du degré d’oxydation du fer sur la
pureté de la phase FeHA ainsi que sur la localisation de 1’élément de transition au sein de I’'HA.
Des techniques de sonde locale, complémentaires a la spectroscopie Mdssbauer, comme la
RPE, la RMN *H et 3P, ou encore les spectroscopies FTIR et UV-Visible-NIR, ont permis de
suivre I’état de valence du fer et d’identifier les environnements locaux de 1’ensemble des
éléments de la structure. La structure et les propriétés optiques des phases FeHA sont finalement
mises en lumiére avant d’étudier I’aptitude au frittage des poudres en vue de la fabrication de

céramiques.

IV.1. Hydroxyapatites substituées au fer synthétisées par

copreécipitation
IV.1.1. Hydroxyapatites substituées au fer(l11)

IV.1.1.1. Synthese et comportement thermique

Les hydroxyapatites substituées au fer(I11) sont élaborées selon le méme protocole que la
synthése CuCPOl. Des précurseurs de nitrates de calcium et de fer(lll) ainsi que de
I’hydrogénophosphate de diammonium sont utilisés, le pH étant maintenu a 8 a 1’aide
d’ammoniaque. Les quantités de matiere des réactifs sont calculées en considérant un rapport
(Ca+Fe)/P = 1,667 et un taux de dopant de 5% molaire. On dénommera cette synthése FeCPOL1.
L’ajout d’ammoniaque a la solution initiale maintenue a 80°C, contenant les ions calcium et
fer, provoque la formation d’un précipité de couleur marron certainement li¢ a la formation de
I’hydroxyde Fe(OH)s. Sous I’action du chauffage, ce précipité prend ensuite une couleur rouille

illustrant vraisemblablement la déshydratation de 1’hydroxyde de fer en oxyhydroxyde puis en
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hématite Fe>Os3, par analogie avec la synthése CuCPO02 au chapitre précédent, ou en ferrihydrite.
La solution est laissée a maturation 5 h une fois I’hydrogénophosphate d’ammonium ajouté.
Aprées séchage a I’étuve et calcination a 600°C sous air, une poudre marron-orangée est obtenue.
Une phase pure d’hydroxyapatite est identifiée par DRX (Figure 64a). La pureté de la phase
témoigne de 1’incorporation d’ions Fe®* au sein de I’HA par dissolution-recristallisation des
premieres phases formées riches en fer. Cependant, seuls 3,5% mol. de fer sont dosés par ICP-
OES. Bien que le filtrat récolté soit incolore, une légere perte d’ions fer au sein du filtrat semble

inévitable.

Des calcinations sous air a 800, 1000 et 1200°C sont réalisées afin d’évaluer le
comportement thermique de I’HA dopée au fer. A 800°C, ’'HA se décompose en phosphate
tricalcique B-TCP Caz(POs):2 et une faible quantité d’oxyde de fer Fe,O3 est également identifiée
par DRX. A 1000°C, la quantité de ces deux phases secondaires continue de s’accroitre et une
faible proportion d’a-TCP est stabilisé. A 1200°C, I’hématite n’est plus détectée et la
transformation polymorphique du B-TCP en a-TCP est observée. L’oxyde de fer formé semble
donc réagir par voie solide a haute température avec une des phases phosphatées, comme dans
le cas du cuivre. Le calcul des parametres de maille de I’HA en fonction de la température de
calcination (Figure 64b) montre une diminution du parametre de maille a a 1200°C tandis
qu’une augmentation du paramétre ¢ est visible des 1000°C. Ces variations confirment donc la
réaction par voie solide entre I’hématite et I’'HA. Une analyse par spectroscopie Mdssbauer sur
une poudre élaborée par réaction par voie solide entre du TCP et de la magnétite FesOs
(calcination & 1200°C pendant 1h) démontre que les ions Fe®* et Fe?* réagissent de fagon trés

minoritaire avec le phosphate tricalcique (Annexe 6), cette réaction sera donc négligée.

Deux hypothéses peuvent étre formulées quant a la formation d’oxyde de fer, détecté
notamment aprés recuit a 800°C : aprés synthése soit les ions Fe®* se trouvent au sein d’une
phase amorphe, soit ils s’extraient de la structure apatitique avec 1’augmentation de la
température de calcination formant alors, 1’oxyde de fer. Aprés la coprécipitation, une faible
modification des paramétres de maille de la poudre brute d’HA dopée au fer(IIl) est observée
vis-a-vis de ’HA pure (Tableau 19). Pour des écart-types similaires, le parametre a de la poudre
FeCPO1 est légerement supérieur a celui de ’HA pure tandis que le paramétre C est tres
légerement inférieur ce qui rejoint les résultats de plusieurs auteurs associés a 1’introduction
d’ions Fe** au sein de I’'HA [125], [135]. De plus, les cartographies STEM-EDX (Figure 65)
montrent que le fer est distribué de fagcon homogéne au sein des aiguilles d’HA calcinées a

600°C. La majeure partie des ions Fe** semble donc bien incorporée au sein de ’apatite aprés
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la syntheése par coprécipitation, et ces ions demeurent dans la structure au moins jusqu’a des
températures de recuit de 600°C. Avec I’augmentation de la température de calcination, la
ségrégation en fer augmente, comme le montre 1’apparition de zones riches en fer sur les
cartographies STEM-EDX. Les ions Fe®* migrent donc sous 1’action du chauffage et, par un

mécanisme d’exsolution du fer du réseau apatitique, vont former de I’hématite.
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Figure 64 : Diffractogrammes des rayons X (CuKa:Koa;) de la poudre FeCP01 calcinée
a différentes températures (a) ainsi que les paramétres de maille associés (b)

Tableau 19 : Comparaison des paramétres de maille des poudres brutes d’HA pure et dopée, 1’écart-type est
indiqué entre parenthéses

Poudres brutes a(A) c (A)
CPO1 9,4209(4) 6,8888(3)
FeCPO1 9,4318(8) 6,8836(5)
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———— 250 nm CaK C——250 nm PK C—— 250 nm Fe K

Figure 65 : Images et cartographies STEM-EDX de la poudre FeCPO1 calcinée a 600 et 800°C. Les zones riches
en fer sont désignées par une fleche.

La synthese par coprécipitation conduit donc a 1’élaboration d’une phase pure d’HA dans
laquelle les ions Fe* sont distribués de fagon homogéne. Cependant, I’augmentation de la
température de calcination provoquerait I’exsolution du fer formant de I’hématite aux
températures de recuit intermédiaires (800°C). L’oxyde de fer formé réagit ensuite a nouveau
avec I’HA par voie solide pour des températures de recuit supérieures a 1000°C. Pour vérifier
ce scénario complexe de « démixtion-réinsertion » du fer au sein de ’HA avec 1’accroissement
des températures de recuit, ’environnement local ainsi que 1’état d’oxydation dans lequel se

trouve le fer apres les différents traitements thermiques doivent étre analysés.

IV.1.1.2. Evolution de I’environnement local et du degré d’oxydation du fer avec la
température de calcination

Les évolutions de I’environnement local et du degré d’oxydation du fer en fonction de la
température de calcination sont analysées par spectroscopie Mdossbauer. Les spectres
expérimentaux du °'Fe, enregistrés a température ambiante, et les composantes simulées sont
représentés sur la Figure 66. Les parametres hyperfins affinés des différentes composantes,
répertoriés dans le Tableau 20, permettent de déterminer si les ions Fe®* sont isolés au sein de
I’apatite ou au contraire en interaction au sein d’une phase magnétiquement ordonnée comme
I’hématite. La coordinence du fer et la distorsion moyenne du site peuvent également étre

évaluées.

Les spectres des poudres FeHA brute et calcinée a 600°C présentent un doublet
quadrupolaire avec un déplacement isomérique a & = 0,36 mm/s. Ce signal est assigné a des
ions Fe3* haut-spin isolés au sein de I’'HA en coordinence 5 ou 6 s’engageant dans des liaisons

relativement covalentes. Pour des températures de calcination supérieures, ’intensité du
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doublet central diminue au profit d’un sextuplet (6 = 0,37 mm/s ; 2e =-0,21 mm/s ; H=51T),
caractéristique d’un ordre magnétique tel que dans I’hématite Fe>Os [240]. Apres recuit a
1000°C, la quantité de fer au sein de I’apatite devient alors trés minoritaire (environ 10% en
intensité du signal). En revanche, le phénomeéne inverse est observé apres traitement a 1200°C :
le sextuplet disparait pratiquement au profit du « doublet » central qui est en réalité constitué

de trois contributions d’apres le spectre réalisé avec une échelle de vitesses réduite.

Ces trois contributions sont attribuées a du fer(IIT) inséré au sein de I’HA d’apres les
résultats ultérieurs sur les Fe''"HA élaborées par voie solide (cf. IV.2.5.2¢.). Aprés calcination
a 1200°C, la proportion de fer au sein de la structure apatitique redevient ainsi majoritaire, a

hauteur de 80% environ, le dopant étant distribué sur 3 sites. La composante majoritaire (45%
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Figure 66 : Spectres Mdssbauer du 5’Fe, enregistrés a température ambiante, de la poudre FeCPO1 calcinée a
différentes températures (zoom entre -4 < v (mm/s) < +4 pour la poudre calcinée a T = 1200°C)
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Tableau 20 : Paramétres hyperfins affinés : 6 : déplacement isomérique, A : éclatement quadrupolaire, 2¢ :
déplacement quadrupolaire, I" : largeur de raie a mi-hauteur, H : champ magnétique hyperfin, Int. rel. : intensité
relative, * : valeur moyenne de la distribution d’éclatements quadrupolaires, HS : haut spin. L’écart-type est
reporté entre parenthéses ou crochet ; (-) indique que la valeur a été fixée.

Composé o (mm/s) A ou2e(mm/s) H(T) I' (mm/s) Int. rel. (%) Attribution
FeCPO1 0,36(1) 0,75* [0,25] - 0,30(-) 100 Fe®* HS, HA[5 - 6]
FeCP01-600 0,36(1) 0,97* [0,41] - 0,30(-) 100 Fe3* HS, HA [5 - 6]

0,29(3) 1,28 [0,58] - 0,30(-) 36(3) Fe3* HS, HA [4 - 5]
FeCP01-800

0,37(1) -0,21(2) 51,2(3) 0,28(2) 64(3) a-Fe,0,

0,23(5) 1,68* [0,44] - 0,30(-) 9(3) Fe3* HS, HA [4]
FeCP01-1000

0,36(1) -0,19(1) 51,1(2) 0,26(1) 91(3) a-Fe,0,

0,09(2) 1,12(3) - 0,35(5) 24(3) Fe3* HS, HA [2+X]

0,24(1) 1,56(1) - 0,32(3) 45(3) Fe3* HS, HA [4]
FeCP01-1200

0,28(1) 2,19(4) - 0,33(6) 13(3) Fe3* HS, HA [4 - 5]

0,37(2) -0,21(3) 51,9(2) 0,25(2) 18(3) a-Fe,0;

en intensité du signal) avec un déplacement isomérique & = 0,24 mm/s relativement faible (<
0,30 mm/s) et un éclatement quadrupolaire A = 1,56 mm/s important (> 1 mm/s), qui est
également présente dans 1’échantillon calciné a 1000°C, est attribuée a des ions Fe3* en site
tétraédrique distordu. Une deuxieme composante centrée a 0,28 mm/s (13% du signal) est
caractérisée par un plus fort éclatement quadrupolaire (A = 2,2 mm/s). Elle pourrait étre
associée a des ions Fe®* localisés dans un site en coordinence 4 ou 5 avec un environnement
trés dissymétrique. Enfin, le déplacement isomérique de la derniere composante, proche de zéro
(0 =0,09 mm/s ; A = 1,12 mm/s, 24% d’intensité relative), a déja été observé dans la littérature
[144] et a été attribué a du fer(I11) en site triangulaire ou linéaire. Cependant, ce type de site est
trés inhabituel pour des ions Fe3* haut spin, généralement en coordinence supérieure a 4. Pour
rappel, le déplacement isomérique dépend de la densité électronique autour du noyau dont la
contribution prépondérante est celle des électrons 4s. Une hybridation des orbitales 3d et 4s et
par voie de conséquence une augmentation de la densité électronique des orbitales 4sconduit
donc a la diminution du déplacement isomérique [210]. La faible valeur 6 = 0,09 mm/s pourrait
étre due a la forte covalence de deux liaisons courtes Fe-O au sein d’un site de coordinence
supérieure a 4 ce qui entrainerait une hybridation des orbitales 3d-4s du fer avec les orbitales
2p de ’oxygene (par analogie avec les CuHA synthétisées par voie solide). Le fer se trouverait

dés lors dans un site de coordinence [2+X].

L’accroissement de la température de calcination, de I’ambiante a 1000°C, provoque une

diminution de la valeur du déplacement isomérique du signal lié aux ions Fe* isolés au sein de
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I’HA de 0,36 a 0,23 mm/s ainsi que I’augmentation de la valeur moyenne et de 1’écart-type de
la distribution d’éclatements quadrupolaires indiquant une réduction de la coordinence du fer
et I’augmentation du désordre. A ces températures, la structure apatitique semble donc en
évolution avec probablement la diffusion du fer d’un site en coordinence 5 ou 6 vers un site en

coordinence 4.

Ces résultats confirment 1’élaboration d’une phase d’HA substituée au fer(l11) pure a basse
température et notamment a 600°C a 1’air. La coordinence du fer de 5 ou 6 semble indiquer que
le fer se situe alors dans un site du calcium. D’un point de vue cristallographique, la méme
hypothése que dans le cas du cuivre peut étre faite quant a 1’identification du site du calcium :
la distorsion plus importante du site Ca(2), proche d’une bipyramide pentagonale, comparée au
site Ca(1), proche d’un prisme triangulaire, serait plus favorable pour accueillir les ions Fe®".
La déstabilisation de I'HA dopée au fer(Ill) avec la température de calcination conduisant a
I’apparition d’oxyde de fer interroge puisque les ions Fe®* réintégrent I’HA a encore plus haute
température. La position occupée initialement par le fer apres la synthése par coprécipitation
pourrait étre la cause de ce phénomene. Le fer(l1l), initialement dans un site en coordinence 5
ou 6, serait thermodynamiquement instable a cette position, en tout cas, pour des HA de taille
de cristallites importante. Le grand rapport surface/volume de I’HA obtenue aprés précipitation
(sans recuit) aide sans doute a la stabilisation de ces environnements particuliers des ions Fe*
en substitution des ions calcium en permettant notamment une compensation électronique des
charges au sein de la structure via des défauts de surface. Sous I’action du chauffage, qui
provoque la croissance cristalline, le fer migrerait donc pour se placer dans un site de
coordinence 4, moins déstabilisant structuralement, ou quitterait (majoritairement) le réseau
apatitique pour former une seconde phase d’oxyde de fer. A plus haute température, la réaction
par voie solide entre I’HA et ’hématite (formée lors de la démixtion du fer), nécessaire a la
croissance granulaire, provoque également la diffusion du fer(lll) vers ce site tétraédrique,
renfor¢ant ’augmentation du paramétre c. Ces résultats sont cohérents avec les observations
faites en DRX et STEM-EDX quant a 1’exsolution et la réinsertion du fer(II) dans I’apatite
avec la température de calcination. 1ls démontrent que le fer, initialement en substitution du
calcium apres coprécipitation, se réinsérent dans un site différent, qui reste encore a déterminer,

apres réaction par voie solide.

Ainsi, la synthése par coprécipitation permet 1’élaboration d’une phase pure d’HA
substituée au fer(111) dans laquelle I’é1ément de transition se trouve dans un site de coordinence

5 ou 6 correspondant possiblement a un site du calcium. L’instabilité du fer(IIl) a cette position
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conduit simultanément a I’exsolution majoritaire des ions Fe** et & la migration des ions restants
dans un site de coordinence plus faible. Ce site est identique a celui occupé par les ions fer(l1)
aprés réaction par voie solide entre I’HA et I’hématite. La voie de synthese utilisée (et
principalement 1’histoire thermique du matériau contrélant directement la taille des cristallites)
a donc une influence sur la localisation du fer(II) au sein de I’HA (en substitution ou en
insertion au sein de I’HA). Le degré d’oxydation du fer pourrait également avoir un impact sur
la position finale de 1’élément dopant. Des HA substituées au fer(IT) ont donc également été

synthétisées par coprécipitation.
IV.1.2. Hydroxyapatites substituées au fer(l1)

IV.1.2.1. Synthése et comportement thermique

Pour synthétiser une HA substituée au fer(Il), le nitrate de fer(I11) est remplacé par le sel
de Mohr (NH4)2Fe(S04)2.6H20 et la synthese est conduite a température ambiante pendant
24 h. La substitution de 5% mol. d’ions Ca?* par les ions Fe?* est visée dans la formule
hypothétique CagsFeos(PO4)s(OH).. Cette synthése, dans laquelle un rapport (Cat+Fe)/P =
1,667 est a nouveau considéré, sera dénommeée FeCP02. Lors de la coprécipitation, le précipité
vert formé devient jaune en fin de maturation attestant de 1’oxydation partielle des ions Fe?* en
Fe3*. Aprés séchage et calcination & 600°C sous argon, une HA mal cristallisée est identifiée
par DRX (Figure 67a) et 4,5% mol. de fer sont dosés par ICP-OES. La majorité des ions dopants

initialement en solution est donc incorporée dans la matrice.

Le comportement thermique de I’HA substituée au fer(IT) est évalué via des calcinations a
800 et 1200°C sous argon. Une légére décomposition de I’HA en B-TCP est observée apres
recuit a 800°C, et de la magnétite FesOs est identifiée confirmant 1’oxydation partielle du fer(IT)
en fer(l11) lors de la synthese (Figure 67a). En revanche, I’oxyde de fer n’est plus détecté apres
recuit a 1200°C tandis que la quantité de B-TCP formée augmente. Une fois encore, I’oxyde de
fer formé par démixtion aux températures de recuit intermédiaires semble s’insérer a nouveau

par voie solide a 1200°C au sein de ’apatite.
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Figure 67 : Diffractogrammes des rayons X (CuKaiKoasy) de la poudre FeCP02 calcinée a différentes
températures (a) et les paramétres de maille associés (b)

Les parameétres de maille de la phase d’HA, calculés en fonction de la température de
calcination, changent de facon importante a 1200°C (Figure 67b), ce qui est en corrélation avec
la réaction entre 1’oxyde de fer et I’apatite a haute température préalablement observée. La
diffusion du fer dans I’HA semble toutefois commencer dés 800°C au vu de I’augmentation du
parameétre ¢ associée a la diminution du paramétre a aprés recuit a cette température. Cette
évolution structurale pourrait traduire le remplissage de sites situés au sein des canaux
hexagonaux de I’HA selon I’axe ¢ au détriment des sites du calcium dans le plan (a, b) qui
deviendraient au-dela de 800°C, partiellement lacunaires. Ces résultats sont similaires a ceux
obtenus lors de la coprécipitation en présence de fer(Ill) a la différence qu’aux cotés de I’'HA

une forme B-TCP et non o-TCP est majoritairement stabilisée. L’insertion d’une trés faible
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quantité d’ions Fe?* au sein du p-TCP pourrait suffire a stabiliser cette forme. Pour évaluer le
DO du fer sur son site d’occupation dans I’apatite, une étude par spectroscopiec Mossbauer est

a nouveau réalisée.

1V.1.2.2. Environnements et états d’oxydation du fer

Les spectres Mossbauer expérimentaux du °’Fe, enregistrés a température ambiante, et les
composantes simulées sont représentés sur la Figure 68. Les parameétres hyperfins affinés sont
référencés dans le Tableau 21. Le spectre de la poudre brute présente un doublet central
constitué de deux composantes. Le signal avec un déplacement isomérique & = 0,37 mm/s et un
éclatement quadrupolaire A = 0,71 mm/s correspondrait & des ions Fe3* haut spin en
coordinence 5 ou 6 au sein de I’HA tandis que celui avec un déplacement isomérique & = 1,24
mm/s et un éclatement quadrupolaire A = 2,42 mm/s est attribué aux ions Fe?* haut spin en site
octaédrique [209]. Les ions Fe?* et Fe** semblent donc étre localisés au niveau des sites du
calcium. L’intensité relative du signal 1i¢ au fer(III) étant proche de 100%, 1’oxydation du fer(Il)

pendant 1’étape de maturation lors de la synthése est pratiquement totale.
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Figure 68 : Spectres Mdssbauer du 5’Fe, enregistrés a température ambiante, de la poudre FeCP02 calcinée a
différentes températures
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Tableau 21 : Paramétres hyperfins affinés des composantes Mdssbauer de la poudre FeCP02

Composé & (mm/s) A ou 2g (mm/s) H(T) I' (mm/s) Int. rel. (%)  Attribution
P 0,37(1) 0,71*[0,32] = 0,30(-) 95(3) Fe3* HS [5 - 6]
1,24(6) 2,42%[0,26] - 0,30(-) 5(3) Fe2* HS [6]
0,25(2) 1,45(6) - 0,62(5) 26(4) Fe3* HS [4]
0,34(2) 0,62(4) - 0,55(5) 25(4) Fe3* HS [5]
FeCP02-600 1,2(2) 2,0(3) - 0,70(-) 6(4) Fe?* HS [6]
0,43(7) 0,0(-) 38410] 0,40(-) 41(4) Oxyde de fer mal
cristallisé
0,11(2) 1,17(4) - 0,36(3) 3(2) Fe3* HS [2+x]
0,20(3) 1,59*[0,51] = 0,30(-) 21(3) Fe3* HS [4]
FeCP02-800 0,76(3) 1,47(5) - 0,48(2) 13(3) Fe2+3+ HS
0,29(2) -0,02(3) 48.8(2) 0,42(5) 30(3) } S
0,64(2) -0,02(3) 45,6(2) 0,57(6) 33(3)
0,10(2) 0,96(4) - 0,37(4) 17(3) Fe3* HS [2+x]
FeCP02-1200 0,23(1) 1,58*[0,19] - 0,30(-) 52(3) Fe3* HS [4]
0,81(1) 1,39*[0,16] - 0,30(-) 31(3) Fe2+3+ HS

La diffusion des ions Fe*, déja observée pour la synthése FeCPO01, débute ici dés 600°C et
s’accentue a 800°C. Le fer(II) migre vers des sites de coordinences plus faibles de 5 et 4 a
600°C (6 = 0,34 mm/s, A = 0,62 mm/s et 6 = 0,25 mm/s, A = 1,45 mm/s respectivement) et 4
et [2+x] a 800°C (6 = 0,20 mm/s, A = 1,59 mm/s et 6 = 0,11 mm/s, A = 1,17 mm/s
respectivement). Concernant les ions Fe?*, ils occupent aprés calcination & 600°C le méme site
octaédrique qu’aprés syntheése (6 = 1,2 mm/s, A = 2,0 mm/s). Aprés recuit a 800°C, le signal
avec la plus forte valeur de déplacement isomérique (6 = 0,76 mm/s, A = 1,47 mm/s) pourrait
étre d0 a du fer(ll) en site tétraédrique tres covalent ou bien a un transfert électronique entre les
ions Fe2* et Fe** situés dans deux sites voisins, comme c’est le cas dans certains composés de
valence mixte [209], [241], [242]. Des mesures a basse température permettraient de vérifier
cette hypotheése (vérification réalisée dans le cas des FeHA élaborées par voie solide, cf
IV.2.5.2¢.).

Dés 600°C, on observe également 1’apparition d’une composante magnétique associée a la
formation d’un oxyhydroxyde ou oxyde de fer mal cristallisé. Son intensité augmente a 800°C
permettant d’identifier deux sextuplets caractéristiques de la magnetite FesOa4: la premiere
contribution (8 = 0,29 mm/s, 2 = 0,01 mm/s) correspond aux ions Fe®* et la seconde (5 = 0,64
mm/s, 2& = -0,03 mm/s) aux transferts électroniques entre les ions Fe?* et Fe3* [243]. Les
rapports d’intensité des deux composantes semblent également indiquer la présence de
maghémite (y-Fe203). Les sextuplets disparaissent ensuite totalement a 1200°C au profit du
« doublet » central marquant, comme lors des expériences précédentes, la réaction par voie
solide entre I’HA et la phase secondaire riche en fer. La formation et la disparition de la
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magnétite prouvent que les ions Fe?" subissent les mémes phénoménes d’exsolution et de

réinsertion que les ions Fe®*,

A 1200°C, les deux premiéres composantes, relatives aux ions Fe**, sont similaires a celles
obtenues pour la synthese FeCP01. Les mémes attributions peuvent donc étre faites, a savoir
que le fer(111) se situe a la fois dans un site tétraédrique distordu (6 = 0,23 mm/s, A = 1,58 mm/s)
et dans un site de coordinence [2+x] (6 = 0,10 mm/s, A = 0,96 mm/s). Le dernier signal (6 =
0,81 mm/s, A = 1,38 mm/s) est similaire a celui observé a 800°C (6 = 0,76 mm/s), propre a des

ions Fe?* en coordinence tétraédrique ou a un état de valence intermédiaire Fe?*/Fe®".

Ainsi malgré les calcinations a haute température sous argon et les précautions prises pour
limiter la quantité de fer(lll) lors de la précipitation, la majorité du fer se retrouve
inévitablement a 1’état trivalent quelle que soit la température de recuit. Bien que les ions Fe?*
soient présents en trés faible proportion, les mémes phénomeénes de diffusion (exsolution, puis
réinsertion avec 1’augmentation des températures de calcination) sont observés que pour les
ions Fe3*. Cependant, sans analyse Mdssbauer a basse température, le site d’occupation du
fer(11) ou associé a un état de valence mixte Fe?*/Fe3*, obtenu aprés calcination & haute

température, ne peut étre identifié.

IV.1.2.3. Conclusion partielle sur les HA dopées au fer par coprécipitation

Quelle que soit la nature du précurseur utilisé, la synthese en voie aqueuse ne permet pas
de controler le degré d’oxydation du fer introduit au sein de la structure apatitique conduisant
a I’obtention d’HA majoritairement substituées au fer(l11). Ces expériences nous permettent
d’établir que le site d’insertion du fer dépend de la température de recuit utilisée. La synthése
par coprécipitation conduit a I’insertion du fer dans un site en coordinence 5 ou 6, trés
vraisemblablement au niveau des sites du calcium et de celui proche des groupements
hydroxyles qui parait moins volumineux et surtout plus distordu. En revanche, la réaction par
voie solide qui se produit a haute température entraine I’insertion du fer(l1l) dans un site

tétraédrique.

L’instabilité thermique des formes obtenues par coprécipitation et la réintroduction du fer
au sein de I’HA lors des recuits a tres hautes températures nous ont conduits a privilégier, par
la suite, la synthése d’HA dopée au fer(Il) et au fer(IIl) par voie solide. De plus, I’utilisation de
précurseurs de fer de divers degrés d’oxydation et les recuits sous différentes atmosphéres lors
de la réaction par voie solide devraient permettre un contrdle plus précis du DO de 1’élément

de transition.
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IVV.2. Hydroxyapatites substituées au fer synthétisées par voie

solide

Les traitements thermiques précédents prouvent que la réaction par voie solide entre ’HA
et les oxydes de fer se produit au-dela de 1000°C. Une HA de rapport Ca/P steechiométrique
est donc utilisée en tant que précurseur afin d’éviter toute décomposition en TCP autour de
800°C. La synthese des HA substituées au fer par voie solide est réalisée via des traitements
thermiques a haute température sur des pastilles contenant un mélange de poudres d’HA
steechiométrique et de divers précurseurs de fer (oxydes de fer Fe2Oz et Fe3Os4, sel de Mohr et
acétate de fer). Les pastilles contenant des ions Fe?* sont calcinées sous argon afin de limiter
leur oxydation. La réduction des ions Fe** a haute température doit également étre prise en
considération. En effet, selon le diagramme d’Ellingham du fer (Figure 69), la réduction du
fer(111) peut avoir lieu autour de 1480°C sous air (Po2 = 0,2 atm) et de 1150°C sous argon (Poz
= 10* atm). Notons que les températures du diagramme d’Ellingham sont établies pour des
temps longs (pas d’impacts cinétiques) et considerent des transformations entre oxydes de fer
purs (Fe203, FesOs et FeO). Les températures d’oxydo-réduction peuvent étre altérées en
conditions réelles, les températures extraites des diagrammes d’Ellingham ne sont donc que des
indications des gammes de températures potentielles des phénomeénes d’oxydo-réduction qui
peuvent étre observés. Une attention particuliére sera donc portée sur la vérification du DO de
I’élément fer. Les traitements thermiques haute température employés ici peuvent en effet

provoquer des oxydo-réductions fer(ll) < fer (111).
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Figure 69 : Diagramme d'Ellingham du fer ainsi que les droites RTIn(PO,) tracées pour PO, = 0,2 et 10* atm
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IV.2.1. Détermination de la température de réaction HA-précurseurs de fer

IV.2.1.1. Analyse ATG-ATD
Dans un premier temps, la température de réaction entre I’HA et les précurseurs de fer est
déterminée via des mesures ATG (Figure 70). Un melange de poudres HA-précurseur de fer
(80 - 20% en masse) est ainsi chauffé jusqu’a 1500°C (rampe 20°C/min), sous air dans le cas

de Fe>Oz3 et sous argon dans les trois autres cas.
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Figure 70 : Courbes ATG et DSC de mélanges de poudres HA-précurseur de fer (80:20) avec comme réactif
Fe203 (a) Fes0q (b), le sel de Mohr (¢) et I’acétate de fer" (d)

Lors d’un cycle de chauffage/refroidissement a trés haute température, rappelons que ’'HA
présente typiquement une déshydratation endothermique (pics n°1) suivie d’une décomposition
réversible, endothermique au chauffage et exothermique au refroidissement (pics n°2), selon

les équations ci-dessous [42], [43].
Ca10(PO4)s(OH)2 «» Ca1o(PO4)6O + H20O vers 1370°C,
Ca10(PO4)sO «> 2 Caz(PO4)2 + CasO(PO4)2 vers 1450°C.

Dans le cas des mélanges HA - oxydes de fer (Fe2Oz ou Fe30a4), seul le phénomeéne associée
a la décomposition de ’'HA en a-TCP et TTCP CasO(POs)2 est observee & 1455°C, alors que
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les deux phénomeénes sont visibles pour les mélanges HA - sels de fer(Il). L’incorporation de
fer au degré d’oxydation +III impacte donc la déshydratation des HA. Dans une premiére
hypothese, on peut penser que sur le plan de 1’électroneutralité, I’insertion de fer(IlI) dans I’'HA
va limiter davantage le taux d’OH au profit d’ions O? par rapport au fer divalent. Chaque ion
Fe® introduit dans I’HA substituerait 3 H* contre seulement 2 dans le cas des ions Fe?*. Ce
point sera rediscuté ultérieurement. Le degré d’oxydation du fer pourrait également jouer un
role sur la stabilisation de la phase apatitique, la réaction de décomposition de I’HA semblant

plus importante en présence d’ions Fe** que d’ions Fe?*.

Les phénomeénes d’incorporation du fer au sein de I’HA sont malheureusement peu visibles
en ATG/ATD : ils ne sont associés qu’a de faibles pertes de masse et les incorporations étant
progressives sur de larges plages de températures, les flux endothermiques ou exothermiques
associés sont trés diffus. A priori, ces réactions donnent lieu typiquement aux larges
phénomenes endothermiques observeés, en régime de montée en température, sur la gamme de

température s’étendant de 600 a 1200°C.

Pour tous les mélanges, la teneur initiale en fer est trés importante par rapport aux taux qui
peuvent étre incorporés dans I’HA. Ainsi, les pics additionnels observés entre 1200 et 1300°C,
endothermiques au chauffage et exothermiques au refroidissement (pics n°3), peuvent a priori
étre attribués a des oxydo-réductions du fer en exces. Dans le cas des deux oxydes, ces pics sont
associés a la réduction d’ions Fe®" en ions Fe? qui n’ont pas réagi avec I’HA lors de la montée
en température et & la réoxydation des ions Fe?*, lors du refroidissement. En effet, comme
mentionné précédemment, la réduction partielle des ions Fe* est possible au-dela d’une certaine
température dépendant de I’atmosphere utilisée. Les températures observées ne sont pas en
contradiction avec les oxydo-réductions fer(lll) — fer(ll) prédites par les diagrammes

d’Ellingham pour une pression partielle d’oxygene de 0,2 (traitement sous air).

Concernant le mélange HA-acétate de fer(ll), des pics similaires, en plus faibles
proportions que pour les mélanges contenant les oxydes, sont observes lors de la montée et de
la descente en température. Une faible quantité d’ions Fe®" est donc probablement initialement
présente au sein du précurseur de fer. Le premier pic endothermique (pic n°4) suivi d’un

important phénomene exothermique autour de 300°C correspond a la décomposition du sel.

Enfin, en présence de sel de Mohr, un pic endothermique avec un maximum a 780°C est
observé lors de la montée (pic n°5). Cette température est caractéristique de la décomposition

de ’HA en B-TCP qui a été confirmée par DRX apres traitement thermique a 1200°C d’une
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pastille contenant 16% massique de sel de Mohr. La substitution partielle de groupements
phosphate PO4* par des groupements sulfate SO4> au sein de 1’apatite pourrait étre a 1’origine
de cette déstabilisation. Le pic n°3 est associé a 1’oxydation des ions Fe?* en excés lors du

refroidissement.

Au vu des résultats, le sel de Mohr, associé¢ a la décomposition de I’HA en B-TCP dés
780°C, n’est pas retenu en tant que précurseur de la synthése d’HA dopée au fer. Dans les autres
cas, la réaction entre 1’apatite et le précurseur semble démarrer entre 600 et 1000°C et se
terminer entre 1200 et 1250°C. Contrairement au cuivre qui stabilise ’'HA jusqu’a des
températures d’au moins 1500°C, le fer et plus particulierement le fer(IIl), n’empéche pas la
réaction de décomposition réversible de I’apatite a 1450°C. La position et ou la nature des

¢léments dopants au sein de 1’apatite jouent donc un role dans la stabilisation de la phase.

1VV.2.1.2. Diffraction des rayons X en température de la réaction HA — Fe203
Des analyses par DRX en température in situ sont réalisés sur une pastille contenant un
mélange de poudres HA-Fe>O3 (3,8% en masse). La présence des deux phases est observée
jusqu’a 1100°C (Figure 71). Quelques traces d’oxyde de fer sont encore visibles a 1150°C ce
qui est en accord avec la température de fin de réaction autour de 1200-1250°C approchée par
ATG couplée a D’ATD. Aucune autre phase secondaire n’est identifiée sur les
diffractogrammes. Des phases pures d’hydroxyapatites dopées fer(IIl) peuvent donc étre

synthétisées par réaction par voie solide a des températures avoisinant 1150-1200°C.

O Fe,04

1050°C ®
1100°C 8
1150°C <%

31 32 33 34 35

Figure 71 : Diffractogrammes des rayons X (CuKa:Koyz) en température in situ sur une pastille contenant un
mélange de poudre HA-Fe;O3 (3,8% en masse).

147



Chapitre 1V. Hydroxyapatites substituées au fer

Dans la suite, la pureté des phases et la localisation du fer dans la structure apatitique sont
étudiées pour chacun des précurseurs. Dans un premier temps, des caractérisations physico-
chimiques diverses permettent de préciser I’influence de I’insertion du fer sur la structure
apatitique avec la température de recuit (pureté phasique des poudres, paramétres de maille de
I’HA, spectres FTIR). Dans un deuxieme temps, la comparaison des propriétés optiques et de
la structure des différentes phases via des caractérisations plus « avancées » (spectroscopie
RPE, spectroscopie Mdssbauer, spectroscopie RMN H et 3P, réflexion diffuse), est effectuée
afin de déterminer les sites d’introduction des ions fer et les degrés d’oxydation de ceux-ci sur

ces différents sites interstitiels ou de substitution.
IV.2.2. Hydroxyapatites substituées au fer(l11)

IV.2.2.1. Synthése
Les HAs substituées au fer(111) sont synthétisees par réaction par voie solide entre une HA
steechiométrique et I’oxyde de fer Fe;Os. Plusieurs températures de calcination et taux de
dopant sont étudiés afin d’évaluer leur influence sur la pureté du produit final. Les taux de fer
x =0,25; 0,5et 1,0 sont visés dans la formule générale CaioFex(PO4)sOyH,. Des pastilles
contenant les différents mélanges de poudres sont ainsi calcinées entre 1000 et 1400°C durant
1 h (rampe 10°C/min). Les échantillons seront respectivement dénommés Fe''"VSx (VS pour

voie solide et x le taux de fer).

Des phases pures d’HA substituées au fer(IIl) sont identifiées par DRX pour des
températures de préparation entre 1100 et 1300°C pour un taux de fer x = 0,25 (Figure 72a),
uniquement apres calcination a 1100°C pour x = 0,5 (Figure 72b) et jamais, pour un taux x =
1,0 (Figure 72c). La réaction entre ’HA et Fe2O3 se produit donc a une température légerement
inférieure a celle établie par ATG et DRX en température. Comme explicité dans le chapitre
sur les HA dopées au cuivre, cette différence de température est liée a la cinétique de montée
en température utilisée en ATG. Pour la phase contenant le taux de fer le plus élevé, la présence
de deux phases riches en calcium et en fer a 1300 et 1400°C, CazFe20s et CaFe2Oa4, signifie que

la limite de solubilité du fer dans 1’apatite a été dépassée.

Les pics liés a ’hématite disparaissent a des températures d’autant plus élevées que le
taux de fer du mélange initial augmente tandis que des phases secondaires de TCP se forment
a des températures d’autant plus basses : 1400°C pour x = 0,25 contre 1200°C pour x = 1,0.
L’a-TCP et un compose de type phosphate tricalcique présentant un systeme orthorhombique

sont alors identifiés en DRX. La présence pour X = 1 de phases secondaires riches en calcium,
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Figure 72 : Diffractogrammes DRX des poudres Fe''"'VSx calcinées a différentes températures (CuKal pour x =
0,25 (a), CuKa1Koa, pour x = 0,5 (b) et 1,0 (c))
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bien que la synthése ait été réalisée avec un rapport Ca/P = 10/6, semble démontrer que
I’insertion du fer dans ’HA est liée a un départ concomitant d’ions calcium de la structure
apatitique. Cependant, la quantité grandissante de TCP, phases « pauvres en calcium » (Ca/P =
3/2 pour le phosphate tricalcique pur a comparer au rapport 10/6 dans I’HA), avec
I’augmentation du taux de fer tend a contredire cette hypothése. Quoiqu’il en soit, il est clair
que I’incorporation d’ions fer(IIl) au sein de I’HA s’accompagne d’un fort stress au niveau des
équilibres de charges cations-anions a respecter au sein de ’HA. Les expériences menées avec
un taux de fer au-dela de la limite de solubilité dans I’HA (x = 1) montrent clairement la
complexité de la situation, avec une expulsion conjointe de calcium et de groupements
phosphates de la structure apatitique pour former en compensation de I’accueil d’ions Fe®*, des

phases secondaires phosphates tricalciques et des phases riches en calcium.

Des HA substituées au fer(l11) pures dans la limite de détection des DRX ont ainsi été
synthétisées par réaction par voie solide pour un taux de fer x < 0,5 et des températures de
calcination intermédiaires (1100 - 1200°C). A plus hautes températures ou pour des quantités
de dopant plus élevées, ’insertion du fer dans la structure apatitique est associée au départ de
plusieurs ions de la structure formant a la fois des phases secondaires riches et pauvres en
calcium a des températures d’autant plus basses que le taux de dopant croit. La substitution
d’un ion Ca?" par un ion Fe*', de DO supérieur, pourrait étre a I’origine de réarrangements

importants au sein de la structure apatitique.

1V.2.2.2. Influence de I’insertion du fer(III) sur la structure de ’apatite
L’influence de ’insertion du fer(Ill) sur la structure de ’HA est ¢tudiée via le calcul des
paramétres de maille de la phase d’apatite (Figure 73) et les spectres FTIR (Figure 74) réalisés

en fonction du taux de dopant et de la température de calcination.

On constate que les paramétres de maille de I'HA pure restent constants avec
I’augmentation de la température tandis que le paramétre a et le paramétre ¢ des HA dopées
respectivement diminue et augmente avec la température de calcination. La stabilisation des
parametres de maille semble se faire a des températures d’autant plus élevées que le taux de
dopant est important. Le paramétre ¢ se stabilise a 1200°C pour x = 0,25 contre 1300°C pour
x = 0,5. De méme, la stabilisation du paramétre a n’est observée que pour x = 0,25 autour de
1200°C tandis que ce parameétre est en evolution jusqu’a 1400°C pour des taux supérieurs. On

constate également qu’a une température de recuit donnée, le parametre ¢ augmente avec la
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quantité de dopant tandis que le paramétre a diminue avec ce taux, notamment pour des

températures supérieures a 1300°C.

Ces variations avec le taux de dopant confirment ainsi I’insertion du fer dans la structure
apatitique, avec un taux d’insertion qui croit progressivement avec la température.
Contrairement a la synthese par coprécipitation FeCP0O1 pour laquelle la substitution des ions
Ca?" par les ions Fe** entrainait une augmentation du paramétre a et une diminution du
parametre c, ici ’inverse est observé suggérant que le dopant ne se situe probablement pas dans
les mémes sites d’insertion, et donc ne produit pas les mémes mécanismes de compensation de

charges, que lors de la coprécipitation.
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Figure 73 : Evolution des parametres de maille des poudres Fe''"VSx en fonction de la température de recuit et du
taux de dopant

Pour évaluer I'influence de I’insertion du fer au sein de D’apatite sur les liaisons

environnantes, des analyses FTIR sur I’HA pure et les FeHAx calcinées a différentes

températures ont été effectuées. Des zooms ont été reéalisés sur les régions des groupements

phosphates et hydroxyles, les spectres complets étant présentés en Annexe 6.

Pour ’HA pure (Figure 74a), on retrouve jusqu’a 1400°C, les bandes de vibrations
caractéristiques des groupements PO4 et OH. Parmi les bandes de vibration vz des phosphates,
la bande & 1045 cm™* devient majoritaire devant les deux autres (dans le cas des HA synthétisées
par coprécipitation, on observait essentiellement la bande autour de 1030 cmt). Cette bande a
déja été observée au sein d’oxyhydroxyapatite et d’HA carbonatée [217], [244] et pourrait étre

due a une distorsion des groupements POa.

Dans le cas des phases FeHAXx (Figure 74b,c,d), on retrouve ces mémes bandes et de
nouvelles apparaissent également. Pour le taux de fer le plus élevé, le dédoublement des pics

dans les régions 550 - 600 et 1000 - 1080 cm™ marque la nette apparition de phosphate
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tricalcique observé par DRX. La bande de vibration vers 690 cm™, apparaissant dés 1100°C
quel que soit le taux de dopant, est attribuée, dans la littérature, a la vibration d’élongation de
la liaison Fe-O dans le polyédre FeOs [245]-[247]. De plus, la bande & 990 cm™, apparaissant
a la méme température, a déja eté observée au sein de phosphates a base de fer [248]-[250] et

démontre donc I’insertion du fer au sein de I’apatite.

La légere diminution de I’intensité de la bande de vibration (déformation) des groupements
OH a 3570 cm™ avec le taux de fer, notamment aprés calcination a 1300 et 1400°C, pourrait
indiquer une déshydroxylation croissante avec la quantité de dopant. Ceci est appuyé par la
disparition de la bande a 630 cm™ (élongation des OH), associée & 1’apparition d’une bande a
430 cm? déja observée au sein d’oxyhydroxyapatite [9]. D’aprés Eliott et al. [10], la
déshydroxylation de I’HA entraine I’apparition de deux nouvelles bandes a 475 et 430 cm™ qui
sont assignées a la vibration du groupement Caz-O. Leur intensité dépend de la composition
chimique de la phase. Pour une déshydroxylation inférieure a 50%, la bande a 430 cm, ayant

une force de liaison faible, est plus intense que celle & 475 cm™ et inversement pour une
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Figure 74 : Spectres FTIR de I’HA pure ainsi que des poudres Fe''"VVSx élaborées par voie solide (x=0; 0,25 ;
0,5 ; 1,0) a différentes températures, zoomés sur les zones 400 - 1300 cm™ et 3000 - 4000 cm*
déshydroxylation supérieure a 50%. L’ apparition de nouvelles bandes vers 3500 cm™ indique
que les groupements OH sont affectés par la présence de fer a leur proximité. Les ions Fe** se

situeraient donc au sein des tunnels hexagonaux et substitueraient certains protons lors de leur

v (cm")

v (cm")

insertion par voie solide au sein de la structure apatitique.

En résumé, I’évolution des parametres de maille avec la température de calcination et
I’apparition de bandes de vibration relatives aux liaisons Fe-O et « Fe-PO4» confirment
I’insertion du fer au sein de la structure apatitique. Aprés recuit & haute température,
I’augmentation du parametre de maille C et la perturbation de I’environnement des groupements

OH avec l’introduction d’un taux de fer croissant laissent penser que le fer se situe dans les

tunnels hexagonaux, sa position exacte restant a déterminer.
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IVV.2.2.3. Localisation du fer(I11) dans la structure apatitique
La position du fer(l11) est déterminée a 1’aide d’un affinement par la méthode de Rietveld
du diffractogramme des rayons X de la poudre Fe''"'VS0,5 calcinée & 1100°C (pure dans la limite
de détection des DRX). Une cartographie de Fourier est ensuite réalisée sur le diffractogramme

difference entre les diffractogrammes expérimental et théorique.

Dans un premier temps, 1’affinement de Rietveld est effectué sans considérer la présence
d’un atome de fer. Le diffractogramme simulé présente des facteurs d’accord d’environ 10%
(Figure 75a) et des résidus de densité électronique plus importants sont visibles au niveau de la
position de Wyckoff 12i (0, 0,14, 0,45). Le deuxieme affinement de Rietveld est donc effectué
en ajoutant un atome de fer a cette position. Les facteurs d’accord décroissent (Figure 75b) et
les résidus de densité electronique deviennent trés faibles et de répartition homogene (Figure
75c) confirmant I’insertion du fer a cette position. En considérant la valeur cible x = 0,5, le taux
d’occupation du site 12i par les ions Fe®" serait de 0,5/12 = 0,042. Néanmoins, le taux
d’occupation du fer, qui n’est que de 3% sur cette position de multiplicité 12, conduit a un taux
molaire de 3,6% mol. (Tableau 22). Ce taux est relativement faible mais cohérent au regard du
taux de fer visé de 5% mol., d’autant plus que 4,3% mol. de fer ont été dosés par ICP-OES. Par
ailleurs, le site 6h du Ca(2) proche du site Fe(1) est trés légérement lacunaire et s’écrit
approximativement Cas 7003 au lieu de Cas. Le taux de lacunes dans le site Ca(2) correspond

sensiblement au taux de fer(I11) inséré en site 12i.

Le site d’occupation du fer & 12 équivalents (pour des oxygénes O4 situés au milieu des
triangles de calcium) est situé dans le tunnel hexagonal entre les atomes Ca(2) (Figure 76a) ce
qui est cohérent avec 1’évolution du paramétre de maille ¢ et les résultats FTIR. Les valences
des liaisons ont été calculées d’apres la formule de Brown, explicitée dans le chapitre III. Le
fer se trouve dans une position 1égérement désaxée de 1’axe ¢, & une distance des atomes de
calcium supérieure a 2,83 A, a I’exception d’un calcium se situant a 1,76 A. Cette distance
relativement courte entre ces deux cations ainsi que la distance avec 1’hydrogéne « premier
voisin » sur I’axe ¢ de 1,51 A devraient entrainer la substitution de cet ion H* & proximité mais
également de cet ion Ca?* par un ion Fe**, en accord avec la création de lacunes sur le site
Ca(2). Selon la cote z a laquelle se trouve le fer (la position de Wyckoff 12i correspondant a
deux jeux de cote z), celui-ci peut substituer soit le calcium «au-dessus» (faible valeur z) lié a
un groupement OH (Figure 76b) soit le calcium « au-dessous » (forte valeur z) lié a un oxygéne
non protoné (Figure 76¢). Ainsi, deux environnements quelque peu différents autour du fer

peuvent étre envisagés pour un positionnement pourtant unique sur le site 12i.
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Figure 75 : Diffractogrammes des rayons X (CuKa) de la poudre Fe'""VVS0,5 calcinée a 1100°C affinés par la
méthode de Rietveld sans (a) et avec un atome de fer (b) ainsi que les cartographies de Fourier associées pour
différentes valeurs de z (c).
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Tableau 22 : Positions atomiques issues de I'affinement de Rietveld du diffractogramme
de la poudre Fe''"'\VS0,5-1100

Composé Atome Site X y z Biso Occ
Fe''VS0,5-1100 Ca1 4f 1/3 213 0,001(1) 0,5 1
:6:3/3’14129(4) A Ca2 6h 0,2472(6) 0,9924(7) Va 0,5 0,954(4)
c=6,9118(3) A P1 6h 0,3966(9) 0,367(1) Va 0,5 1
v =530.36(4) A* O1 6h 0,325(2) 0,484(2) Va 1,0 1

02 6h 0,585(2) 0,464(2) Va 1,0 1
03 12i 0,339(1) 0,254(1) 0,072(1) 1,0 1
o4 4e 0 0 0,201(5) 1,0 Yo
H1 4e 0 0 0,0582 2,0 Y
Fe1 12i 0 0,143(8) 0,45(1) 0,5 0,030(2)

a b a b a b
a) I b) I I
c 0,91 c

[ ¢¢

¢¢ (%

Qé—ﬂ g2 DO(04) = 2,05 DO(04) = 2,01
0,62/
1,76 A \4 /0,05

¢¢| @ DO(Fe) = 3,0
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Figure 76 : Structures Diamond de I'axe hexagonal de I'HA dopée au fer(ll1) : site d’occupation du fer ainsi que
les distances fer-cation les plus courtes (a) ; substitution d’un calcium lié a un groupe OH (b) ou d’un calcium li¢
aun ion O% déprotoné (c) avec rapprochement des atomes O4 vers le fer pour
atteindre la valence théorique du dopant de +l11I

Il faut noter que les positions des oxygenes sont des positions moyennes établies sur
I’ensemble de la structure. Au niveau local, les positions de ces anions autour du fer vont étre
modifiees afin de satisfaire la valence de cet ion en insertion et des éléments autour de ce défaut
d’insertion. Par exemple, une simulation de rapprochement vers le fer des atomes d’oxygenes
O4, assez labiles le long de 1’axe hexagonal, permet, sans qu’il y ait d’incompatibilité
géometrique, d’atteindre facilement la valence théorique du dopant de +l111. Le fer se trouverait
alors au sein d’une pyramide a base carré, entouré¢ de 5 atomes d’oxygene : deux sur ’axe

hexagonal et trois autres impliqués dans les groupements POa. Le fer pourrait également étre
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considéré dans un site tétraédrique au vu de la valence de liaison proche de zéro (0,05) d’une
des liaisons Fe-O. On constate néanmoins que dans le premier modele (Figure 76b), le DO de
’oxygéne 0% (1,74) est un peu éloigné de son DO théorique de +11. Ainsi, dans la réalité, un
réarrangement plus complexe des atomes autour du fer, notamment des oxygenes O3 associés
aux groupements POgs, pourrait avoir lieu afin de satisfaire les degrés d’oxydation de I’ensemble

des atomes impactés.

Ainsi, la réaction par voie solide entre ’oxyde de fer Fe2O3 et ’'HA stocechiométrique
conduit a ’insertion des ions Fe** au sein de ’apatite & la position de Wyckoff 12i (0, 0,14,
0,45). Le site d’occupation du fer, situé entre les triangles formés par les calciums Ca(2), mais
proche d’un des sommets de ces triangles, entraine donc treés certainement le départ d’un ion
Ca?" et d’un ion H* sur ’axe hexagonal, en notant la présence de lacunes cationiques sur le site
Ca(2) apres affinement Rietveld. Bien qu’une seule phase ait été détectée par diffraction des
rayons X, des impuretés minoritaires amorphes (ou cristallisées en dessous des seuils de
détection) doivent étre envisagées. L utilisation de fer a un degré d’oxydation plus faible (+11),
pourrait avoir un effet sur la pureté de la phase apatitique. Des HA substituées a la fois avec des
ions fer(111) et fer(I1) ont donc été synthétisées.

IV.2.3. Hydroxyapatites substituées au fer(l1) et au fer(l11)

IV.2.3.1. Synthese
Les HA substituées au fer(ll) et au fer(I1l) sont synthétisées par réaction en voie solide
entre une HA steechiométrique et différentes quantités de magnétite Fe3Os Les mémes
traitements thermiques et les mémes taux de fer que dans la synthése Fe'''VS sont ciblés. La
formule hypothétique CaioFex(PO4)sOyH; est ainsi visee. Les echantillons sont ici référencés

respectivement Fe'""""\/Sx.

En DRX, des phases apatites pures sans phases secondaires cristallisées sont identifiées
entre 1100 et 1300°C pour les deux taux de fer les plus faibles x = 0,25 et x = 0,5 (Figure 77).
Pour le taux le plus élevé (x = 1,0), la présence de magnétite et de la phase CaxFe2Os a haute
température prouve que la limite de solubilité du fer dans ’'HA a été dépassée. De plus, quel
que soit le taux de dopant, la présence de TCP est détectée a 1400°C. Toutefois la quantité
formée de phases secondaires, riches et pauvres en calcium, est moindre en comparaison aux
HA substituées au fer(I111) uniqguement. Il semblerait donc que 1’extraction du calcium en dehors

de la structure apatite soit moins importante que dans le cas de 1’utilisation de Fe2Os3, le fer(1l)
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occuperait donc probablement un site différent de celui du fer(l11) au sein de la microstructure

de I’HA, site qui n’exigerait pas de devoir extraire un ion calcium de la structure.
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Figure 77 : Diffractogrammes des rayons X (CuKas) des poudres Fe'""'"\/Sx calcinées a différentes températures
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1V.2.3.2. Influence de ’insertion des ions Fe?* et Fe3* sur la structure de I’apatite

Comme précédemment, les deux séries de plus bas taux en fer ont été analysees plus
finement par diffraction des rayons X et spectroscopie FTIR. L’insertion du fer dans la phase
apatitique est confirmée par le calcul des parameétres de maille (Figure 78). En effet, a une
température de calcination donnée, le parameétre a diminue tandis que le parametre ¢ augmente
avec le taux de dopant confirmant I’insertion grandissante du fer dans I’HA. Les parameétres de
maille évoluent de la méme manicre avec 1’augmentation de la température de calcination avant
de devenir constants a 1200°C. Les phases syntheétisées se stabilisent donc plus rapidement que

dans le cas des substitutions au fer(l11).
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Figure 78 : Evolution des paramétres de maille des poudres Fe'""'"V/Sx en fonction de la température
et du taux de dopant

Les phases synthétisées aprés recuit a 1100°C ont été analysées par spectroscopie
infrarouge. Sur les spectres FTIR zoomés (spectres complets en Annexe 8) , la bande de
vibration de la liaison Fe-O, observée a 685 cm2, et 1’épaulement vers 990 cm™ (Figure 79),
attribué a des groupements PO a proximité du fer, certifient a nouveau ’insertion du fer au
sein de ’HA. La diminution de I’intensité des bandes de vibration des groupements hydroxyles
a 630 et 3570 cm™ comparé aux composés Fe''"VVSx (pour un taux de fer et une température de
recuit identique) montre que le fer(Il) substituerait une plus grande quantité d’ions H* que le

fer(I11). Son site d’occupation serait donc bien différent de celui du fer(l11).

Ainsi, la réaction par voie solide entre I’HA steechiométrique et la magnétite FezOs conduit
a la réduction des phases secondaires riches et pauvres en calcium et a la substitution accrue
des atomes d’hydrogéne comparée a la synthése Fe!''VS. Le fer(ll) et le fer(111) occuperaient
donc des sites différents au sein de 1’apatite. Pour déterminer la position exacte des ions Fe?*,

des HA substituees uniquement au fer(I1) sont synthétisées par voie solide.
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Figure 79 : Spectres FTIR des poudres Fe'""\/Sx calcinées a 1100°C

IV.2.4. Hydroxyapatites substituées au fer(l1)

IV.2.4.1. Synthése

Les HA substituées au fer(ll) sont synthétisées par réaction par voie solide entre une HA
steechiométrique et de D’acétate de fer(Il). Les mémes traitements thermiques que
précédemment sont réalisés et les taux de fer x = 0,25 et x = 1,0 sont visés dans la formule
hypothétique CaioFex(PO4)eOyH;. Des phases pures d’HA dopées fer sont identifiées par DRX
(Figure 80), quelle que soit la température de calcination pour x = 0,25 et entre 1200 et 1300°C
pour X = 1,0. Pour ce dernier taux, la couleur grise foncée persistante des poudres a 1200 et
1300°C suggere qu’une phase secondaire, en quantité inférieure au seuil de detection des DRX,
est toujours présente. De plus, de la chaux CaO est détectée a basse température de calcination
(1000 et 1100°C). La formation de cette phase suggére la substitution d’une partie des ions Ca2*
par les ions Fe?*. En revanche, une trés faible quantité seulement d’o-TCP apparait a 1400°C.
Ces deux phases ne pouvant coexister, une réaction entre la chaux et des groupements
phosphates de la structure apatitique pourrait étre envisagée. La structure de I’'HA est donc

étudiée plus en détail dans la suite.
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Figure 80 : Diffractogrammes des rayons X (CuKal) des poudre Fe''VVSx calcinées a différentes températures

1V.2.4.2. Influence de ’insertion du fer(Il) sur la structure de ’apatite
L’insertion du fer(Il) dans la structure apatitique est confirmée par le calcul des paramétres
de maille et les spectres FTIR. En effet, a une température donnée, le paramétre a diminue
tandis que le paramétre ¢ augmente avec la quantité de dopant En revanche, contrairement aux
synthéses précédentes, les parametres de maille sont constants sur la gamme de température
étudiée ce qui indique que la structure est stable dés 1000°C (Figure 81) . Les ions fer(ll)

semblent donc étre introduits plus facilement dans la structure que les ions fer(l11).
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Figure 81 : Evolution des paramétres de maille des poudres Fe'"VSx en fonction de la température

Sur les spectres FTIR zoomés (Figure 82, spectres complets en Annexe 9), en plus des
bandes caractéristiques de I’HA, la bande de vibration de la liaison Fe-O a 670 cm™ est &
nouveau observée. De nouvelles bandes a 830, 3340, 3450 et 3565 cm™ apparaissent également
a cette température. La premiere est assignée a la bande de vibration de groupes Fe-O-H [10]
tandis que les trois suivantes, similaires a celles observées dans les HA substituées au cuivre,
sont attribuées aux groupements hydroxyles affectés par la présence d’ions Fe?* & proximité.
De plus, la disparition des bandes de vibration des groupements OH, caractéristiques de I’HA,
a 630 et 3570 cm™* dés 1200°C pour x = 1,0 montre la substitution des protons par le fer. Ceci
est également confirmé par I’intensité de la bande & 430 cm™, associée a la présence d’ions O%
. qui est inférieure & celle a 470 cm™ pour x = 1,0 et indique donc une déshydroxylation
supérieure a 50%. La modification de ces bandes démontre que le fer(Il) s’insére a proximité
des groupements hydroxyles, probablement donc au sein du tunnel hexagonal de la structure,
substituant alors les protons les plus proches. Néanmoins, pour les deux taux de fer étudiés, la
formation d’hydroxyde de calcium Ca(OH)2 (issu de I’hydrolyse de la chaux) apres calcination
41000 et 1100°C est illustrée par la bande & 3640 cm™. Celle-ci confirme le résultat DRX pour
x =1,0 et indique de maniére paradoxale que du calcium peut toutefois aussi s’extraire de ’HA
suite a I’introduction de fer. Le fer(Il) serait donc a la fois en substitution des atomes
d’hydrogene et de calcium. On peut aussi envisager que 1’oxydation partielle du fer(Il) en
fer(IlI) serait a I’origine de I’observation de la démixtion et de la formation d’une faible quantité
de chaux. Quoiqu’il en soit, la quantité formée de TCP trés amoindrie par rapport a 1’étude sur
le fer(III) et I’apparition d’une bande de vibration associée a la liaison Fe-O-H sous-entendent
que le fer(ll) serait dans un site différent de celui du fer(lll). Sa position précise reste a

déterminer.
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Figure 82 : Spectres FTIR des poudres Fe''VVSx en fonction de la température

1V.2.4.3. Localisation du fer(I1)

La position du fer(Il) est déterminée a 1’aide d’un affinement par la méthode de Rietveld

du diffractogramme des rayons X de la poudre Fe''VS1,0 calcinée & 1200°C. Une cartographie

de Fourier est ensuite réalisée sur le diffractogramme différence. La méme démarche que pour

I’HA substituée au fer(Il) est suivie : un premier affinement est effectué sans atome de fer

(Figure 83a). Les facteurs d’accord sont supérieurs a 10% et des résidus de densité électronique

sont visibles sur plusieurs zones (Figure 83c¢), le plus important d’entre eux étant localisé sur la

position (0, 0, 0,25). Un atome de fer est donc rajouté a cette position dans le 2¢ affinement

(Figure 83b). Les facteurs d’accord diminuent et les résidus de densité électronique deviennent
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plus faibles et homogeénes. Quelques résidus, encore visibles a la méme position que les ions
Fe3* (0, 0,14, 0,45), confirment 1’oxydation partielle des ions Fe?* observée en ATD. La
substitution des ions Ca?* par les ions Fe3* explique le plus faible taux d’occupation du calcium
sur le site Ca(2) (Tableau 23). Compte tenu de la valeur affinée du taux d’occupation du site 6h
Ca(2), ce dernier peut se décliner sous la forme Casgmo,2 avec un taux de lacunes 5 fois plus
faible que le taux de fer(Il) ciblé (x = 1,0). De plus, le taux d’occupation du fer sur la position
2b, équivalent a un taux molaire de 6,2% mol. est loin des 10% mol. visés et des 9,3% mol.

dosés par ICP-OES. Des ions Fe?* ou Fe** sur d’autres sites en quantités minoritaires sont donc

aussi présents au sein de ’HA.
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Figure 83 : Diffractogrammes des rayons X (CuKas) de la poudre Fe'"VS1,0 calcinée a 1200°C affinés par la
méthode de Rietveld sans (a) et avec un atome de fer (b) ainsi que les cartographies de Fourier associées (c)

Tableau 23 : Positions atomiques au sein de la phase Fe'"'VVS1,0 calcinée a 1200°C

Composé Atome Site X y z Biso Occ
Fe''VS1,0-1200 Ca1 4f 1/3 2/3 0,001(1) 0,5 1
Z%g‘m( 2 A Ca2 6h 0,2461(7)  0,9929(8) Ya 0,5 0,968(3)
c=6,9118(3) A P1 6h 0,396(1) 0,366(1) Va 0,5 1
v =530,36(4) A° o1 6h 0,330(2) 0,489(2) Ya 1,0 1

02 6h 0,581(2) 0,461(2) Y 1,0 1
03 12i 0,343(1) 0,256(1) 0,071(1) 1,0 1
04 4e 0 0 0,0873(5) 1,0 Y2
H1 4e 0 0 0,0582 2,0 Ya
Fel 2b 0 0 0,25 0,5 0,186(2)

La position (0, 0, 0,25) du fer(ll) se situe au centre du triangle formé par les atomes de
calcium Ca(2) et conduit a une tres forte valence de liaison avec 1’oxygene supérieur sur I’axe
hexagonal : la valence de liaison calculée en ne considérant aucune réorganisation structurale
est de 5,15. Un réarrangement important autour de 1’atome de fer(Il) est donc inévitable. On
peut noter un assez grand degré de liberté dans 1’arrangement des différents éléments au sein
de ces canaux selon I’axe z : les ions H*, O% et Fe?* en insertion sont en effet en partie labiles
le long de cet axe z. Si les rayons X montrent que le fer(ll) se localise majoritairement au sein
de ces canaux, les positionnements exacts de ce dernier et des proches voisins sont difficiles a

déterminer.

Ainsi sur le modele Diamond (Figure 84), qui a été établi en considérant la substitution de
deux atomes d’hydrogeéne par un atome de fer afin de respecter 1’¢lectroneutralité de la
structure, I’¢loignement du fer de I’oxygene supérieur O4 afin de réduire la forte valence et le

rapprochement de I’oxygeéne inférieur permettent de satisfaire la valence +II du fer. Outre les

165



Chapitre 1V. Hydroxyapatites substituées au fer

deux ions O% de part et d’autre du fer alignés selon a~1—>b
. . 0,97

I’axe z (avec deux distances Fe-O tres courtes de 1,75 0,32 c

A), les ions O3 des groupements phosphates

pourraient également participer a la stabilisation du

] . ] DO(04) = 1,50
fer(ll). En effet, contrairement a 1’augmentation des 0/’%%‘) o
paramétres de maille a et c observée dans le cas des : 0,03 w. DO(Fe) = 2,0
phases CuHA élaborées par voie solide, ici, la 003 L

A X : : DO(04) = 1,49
réduction du paramétre de maille a de I’apatite et la N‘ (04)

coordinence linéaire peu favorable pour les ions Fe?*

haut spin laissent penser que les groupements

0,97
phosphates se rapprochent de 1’axe hexagonal, les 0,32
ions O3 participant ainsi a la sphere de coordinence 4 83
0,01
du fer. Le dopant pourrait ainsi posseder deux liaisons . Ele

trés covalentes avec les oxygenes O4 sur I’axe z et des
o . . Figure 84 : Structure Diamond de l'axe
liaisons plus longues avec 3 oxygenes O3 conduisant hexagonal de I'HA dopée au fer(11)

a une coordinence de 5.

Les derniers résultats détaillés aux paragraphes précédents démontrent que le degré
d’oxydation du fer joue un role primordial quant a la pureté de la phase d’HA substituée au fer
synthétisée par réaction en voie solide. Le fer(Ill) s’ insére majoritairement au sein de 1’apatite
a la position de Wyckoff 12i (0, 0,14, 0,45) substituant un atome de calcium et un atome
d’hydrogene afin de respecter 1’¢lectroneutralité de la structure. Ces substitutions entrainent la
formation de phases secondaires pauvres et riches en calcium. En revanche, le fer(Il) s’insere
majoritairement selon 1’axe hexagonal de ’apatite autour de la position de Wyckoff 2b (0, 0,
0,25) substituant trés probablement deux atomes d’hydrogénes, localisés eux aussi dans les
canaux hexagonaux en (0, 0, z). Des techniques spectroscopiques de sonde locale pourraient

permettre d’éclaircir encore certains points.

IV.2.5. Comparaison optique et structurale entre les phases d’HA

substituées au fer a différents degrés d’oxydation
Cette partie porte sur la comparaison des propriétés optiques et de la structure des HA
substituées au fer(l11) et/ou au fer(ll) par des techniques de spectroscopie optique, et des
spectroscopies de sonde locale : Mdssbauer, RMN des noyaux 'H et 3P et RPE. Seules les

poudres calcinées a 1200°C contenant 2,5% mol. de fer ont été analysées. A cette température,
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les phases élaborées par voie solide entre une HA steechiométrique et des précurseurs de fer

Fe20s3, Fe304 ou d’acétate de fer(ll), sont pures ou contiennent une trés faible quantité de TCP.

IV.2.5.1. Comparaison des propriétés optiques des FeHA
Les propriétés optiques des poudres d’HA substituées au fer sont étudiées par réflexion
diffuse. Les variations du rapport K/S (modéle de Kubelka-Munk pour illustrer 1’absorbance)

en fonction du nombre d’onde sont représentées sur la Figure 85.

La bande d’absorption 4 9765 cm™ (1024 nm ou 1,21 eV) est caractéristique des transitions
électroniques entre les niveaux 3d du fer(Il) avec passage d’un électron de I’orbitale de plus
basse énergie (occupée par un doublet électronique) vers une orbitale de plus haute énergie (en
configuration haut-spin, les quatre autres orbitales d, en configuration d®° sont occupées par un
seul électron). Une telle bande a notamment été observée dans de nombreux complexes de
fer(ll), sa position en énergie variant sensiblement avec la coordinence (champ cristallin) du
fer. A partir de la valeur de 1,21 eV correspondant en premiére approximation a 1’éclatement
da au champ cristallin, il s’agit plutét d’un champ faible tel que celui mesuré dans le complexe
octaédrique Fe(H20)s>* qui vaut 10 000 cm™ ou 1,24 eV et correspondant & la transition 5T, —
SE [251]. La valeur ainsi trouvée est donc trés proche d’un champ octaédrique d’ions O%. Ce
résultat n’entre pas en contradiction avec notre description du site du fer(Il) qui serait en

coordinence [2 + x] d’apres la DRX.

En s’appuyant sur la littérature dévolue aux propriétés optiques des oxydes de fer(Ill), la
bande centrée autour de 20 900 cm™ (480 nm) pourrait étre liée a des bandes de transfert de
charges O — Fe associées a des liaisons Fe**-O% assez fortes (courtes distances) notamment
impliquées dans des sites tétraédriques [252]. Par ailleurs, les épaulements a 14 600 et
19 200 cm™ sont en accord avec les transitions d-d attendues pour un champ faible, tel qu’un
champ tétraédrique voisin de 1 eV (7936 cm™) avec un paramétre de Racah B de I’ordre de
600 cm™: 8A; — 4T1 a2 14400 cm™ et ®A; — A1 219 200 cm™. La troisiéme transition attendue

®A; — “T2 418 000 cm™est en revanche peu visible.

Avec I’augmentation du degré d’oxydation du fer, I’intensité de la bande a 9765 cm™
diminue tandis que celle de la bande a 20 900 cm™ augmente, les attributions sont donc
cohérentes avec les degrés d’oxydation du fer attendus. La bande d’absorption a 9765 cm™,
proche de la longueur d’onde du laser utilisé au laboratoire a 9346 cm™ (1070 nm), est

intéressante en vue du frittage laser sélectif de la poudre. Le dopage des HA avec des ions Fe?*
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est donc a privilégier pour de telles applications. La meilleure pureté phasique obtenue pour les

apatites dopées au fer(I1) constitue un élément supplémentaire prometteur.

——Fe"Vs0,25
——Fe""vS0,25
——Fe'Vvs0,25

8000 16000 24000
Nombre d'onde (cm™)

Figure 85 : Courbes K/S en fonction du nombre d’onde pour les poudres FeHA contenant 2,5% mol. de fer
calcinées a 1200°C

IV.2.5.2. Comparaison de la structure des FeHA
L’environnement local des ions ferreux et ferriques ainsi que des groupements phosphates
et hydroxyles au sein des phases FeHA synthétisées par réaction en voie solide est comparée a
I’aide des mesures RMN H et 3P ainsi que par résonance paramagnétique électronique (RPE)

et spectroscopie Mdssbauer.

a) RMNIH -3Ip

Sur les spectres RMN enregistrés en rotation (30 kHz) a 1’angle magique (Figure 86), ’'HA
pure présente des pics fins et intenses a un déplacement chimique § = 0,05 ppm en RMN du 'H
et & = 2,5 ppm en RMN du 3!P. Ces signaux sont caractéristiques, respectivement, des ions H*
des groupements hydroxyles et des atomes de phosphores des groupements PO4 de la structure
apatitique. On retrouve également les pics liés a la déshydroxylation de 1’apatite (6 > 2 ppm en
RMN du 'H et § = 6,3 ppm en RMN du 3P, déja observés dans le cas des CuHA et associés a

des atomes d’hydrogéne ou de phosphore a proximité d’ions O

En RMN du H, parmi les HA dopées au fer, seul le composé Fe'''VS0,25 présente le signal
(de tres faible intensité) attribué a des protons des groupements hydroxyles de la structure
apatitique. Dans la littérature, les signaux a 5,1 et 7,0 ppm ont été attribués respectivement a
des protons a proximité a la fois de groupements OH" et O% et uniquement a proximité d’ions

0% [236]. Les ions Fe?* comme Fe*" provoquent donc bien une déprotonation de 1’apatite, mais
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les ions Fe?* la provoquent de maniére plus importante que les ions Fe**, ce qui rejoint nos

hypotheses formulées au regard des résultats FTIR et de DRX.
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Figure 86 : Spectres RMN MAS (30kHz) du *H (a) et du *'P (b) de ’'HA pure et des HA dopées par voie solide
calcinées a 1200°C —1h

En RMN du 3P, I’échantillon Fe"V/S0,25 présente des signaux identiques a ceux observés
dans I’HA pure. L’augmentation de 1’intensité du signal a 6,3 ppm, attribués aux atomes de
phosphore a proximité d’ions O%, confirme a nouveau que 1’insertion des ions Fe** au sein de
I’HA entraine la substitution d’ions H*. Dans le cas des échantillons contenant du fer(ll), un
seul signal large est obtenu. Le fort élargissement des signaux, également observé en RMN *H,
suggerent que les atomes d’hydrogéne et de phosphore sont impactés par la présence d’éléments
paramagnétiques a proximité. Les ions Fe** et Fe®" se trouveraient donc a proximité des
groupements hydroxyles au sein des tunnels hexagonaux ce qui est en accord avec les résultats
DRX et FTIR. La RPE et la spectroscopie Mdssbauer permettront de clarifier I’environnement

des éléments de transition.

b) RPE

Les HA substituées au fer sont étudiées par RPE. Seuls les signaux liés au fer(l11) sont
observables. L observation du fer(II) haut spin est possible mais uniquement a haut champ ou
haute fréquence (supérieure a 34 GHz). Les spectres expérimentaux des HA substituées au fer,
réalisés a température ambiante et a 10 K, sont représentés sur la Figure 87. L’intensité de tous
les signaux diminue avec le DO du fer confirmant bien leur attribution a du fer(I11). L’hypothése
de la présence d’une faible quantité d’ions Fe®* dans ’échantillon Fe''VS0,25 formulée suite
aux études en ATG/ATD et aux affinements Rietveld, est par ailleurs confirmée par le faible

signal caractéristique du fer(l11) en RPE.
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A température ambiante, 4 signaux sont observés. Le signal le plus intense a g = 4,2 ainsi
que les deux autres a g = 6,0 et g = 8,9 sont attribués a des ions Fe** haut spin dans un site
présentant une distorsion du polyédre de coordination intermédiaire entre les distorsions axiales
et orthorhombiques [253], [254]. Le signal large, qui s’étale de 200 a 600 mT, n’est plus observé
a 10 K du fait d’une diminution en intensité et d’un élargissement du pic. Ce comportement est
caractéristique des interactions ferromagnétiques entre éléments paramagnétiques Fe*-Fe3*
et/ou Fe?*-Fe®*. Certains ions se trouvent donc a proximité les uns des autres au sein de I’HA.
A basse température, le nouveau signal, qui apparait a g = 2,0, a déja éte observé dans la
littérature [253] et a été attribué & des ions Fe** haut-spin soumis & un fort champ cristallin. Ce

signal, non observé a température ambiante, serait d0 a des transitions électroniques

inhabituelles.
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Figure 87 : Spectres RPE des HA dopées au fer réalisés a température ambiante (a) et a 10 K (b)

Les mesures RPE permettent de prouver que le fer trivalent se situe dans deux
environnements distincts au sein de 1’apatite. La RPE ne permet pas de statuer sur la nature du
site dans lequel se trouve le fer. Les affinements par la méthode de Rietveld pronent plutdt pour
un site tétraédrique ou en coordinence 5. L’étude par spectroscopie Mossbauer devrait

permettre d’affiner cette interprétation.

c) Spectroscopie Mdssbauer
Les spectres Mossbauer du °’Fe, enregistrés a température ambiante et & 100 K, des poudres
dopées au fer ainsi que les paramétres hyperfins affinés des différentes composantes identifiées

sont reportés respectivement sur la Figure 88 et le Tableau 4 .

Le spectre de I’échantillon Fe''"VS0,25 peut étre décrit a ’aide de trois composantes
caractérisees par des déplacements isomériques de 0,09 ; 0,24 et 0,30 mm/s, toutes les trois

associées a des ions Fe3* haut spin dans différents environnements dont la coordinence
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augmente avec le déplacement isomérique. Le signal a 0,09 mm/s est, en regard des études
précédentes, & nouveau attribué a des ions Fe** en coordinence [2+x]. Ce site pourrait se déduire
a partir de la position de Wyckoff 12i (0, 0,14, 0,45), générée par les cartes de Fourier, en
éloignant ou en rapprochant les oxygénes O3 des groupements phosphates et O4 sur I’axe
hexagonal. Au vu des résultats obtenus par DRX et RPE, les deux autres signaux liés au fer(111)
avec les parameétres 6 = 0,24 mm/s, A = 1,54 mm/s et 6 = 0,30 mm/s, A = 2,11 mm/s peuvent
étre attribués a du fer(I1l) respectivement en coordinence 4 et en coordinence 5 avec un
environnement a la fois plus distordu et plus désordonné pour le dernier signal du fait des
valeurs de I’éclatement quadrupolaire et de la largeur T" plus importantes que pour le signal
attribué a un site tétraédrique. Ainsi, le fer(lll) pourrait se trouver soit dans plusieurs sites
distincts, soit au sein d’un méme site d’insertion avec différents environnements en ajustant,
selon diverses maniéres, la position des atomes d’oxygene 1’entourant (établie précédemment

par DRX) donnant lieu a diverses coordinences.

Le spectre de I’échantillon Fe'"""\/S0,25 présente, en plus des trois composantes décrites
précédemment, un signal supplémentaire : un doublet quadrupolaire centré a 0,70 mm/s (15%
d’intensité relative). Ce signal peut étre dii a un transfert électronique entre un ion Fe?* et un
ion Fe3* situés dans deux sites voisins, comme c’est le cas dans certains composés de valence
mixte [209], [241], [242]. Cette attribution est confirmée par les mesures enregistrées a basse
température. A 100 K, le transfert électronique d’inter-valence n’intervient plus et on détecte
alors un signal a & = 1,02 mm/s avec un éclatement quadrupolaire d’environ 1,7 mm/s,

caractéristique d’ions Fe?* haut spin en coordinence 5 ou 6 (Tableau 24b). En considérant que
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Figure 88 : Spectres Mdsshauer du 5’Fe, enregistrés a Tamb (haut) et 100 K (bas), des poudres Fe'"'VVS0,25 (a)
Fe'""\/S0,25 (b) et Fe'"'VS0,25 (c) calcinées a 1200°C
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Tableau 24 : Paramétres hyperfins affinés associés aux composés FeHAO0,25 a partir de mesures a température
ambiante (a) et a 100 K (b)

a) Composé 6 (mm/s) A (mm/s) I (mm/s) Int. rel. (%) Attribution
0,09(1) 0,96(3) 0,28(3) 26(3) Fe3* HS [2+x]
Fe''VS0,25 0,24(1) 1,54(1) 0,30(2) 56(3) Fe®* HS [4]
0,30(1) 2,11(4) 0,37(5) 18(3) Fe** HS [5]
0,11(2) 0,98(2) 0,31(3) 23(3) Fe3* HS [2+x]
Feliv0 25 0,24(1) 1,55(2) 0,32(2) 48(3) Fe3* HS [4]
0,34(2) 2,25(5) 0,35(5) 14(3) Fe®* HS [5]
0,70(3) 1,20(6) 0,45(7) 15(3) Fe2*3* HS
0,24(3) 1,55*0,27] 0,30(-) 33(3) Fe3* HS [4]
FelVS0,25 0,60(2) 1,04(2) 0,32(3) 28(3) FeZ* HS [24X]
0,75(2) 1,60*[0,24] 0,30(-) 39(3) Fe2*3* HS
b) Composé 5 (mm/s) A (mmi/s) I (mm/s) Int. rel. (%)  Attribution
0,20(1) 1,00(2) 0,28(3) 24(3) Fe3 HS [2+x]
Fe'l'VS0,25 0,34(1) 1,56(2) 0,32(3) 60(3) Fe3* HS [4]
0,39(2) 2,09(5) 0,32(6) 16(3) Fe3* HS [5]
0,20(2) 0,99(2) 0,29(3) 17(4) Fed* HS [2+x]
FoliS0.25 0,33(1) 1,58*[0,15] 0,30(-) 55(4) Fe3* HS [4]
0,40(2) 2,30(5) 0,34(5) 10(4) Fe3* HS [5]
0,61(3) 1,29(4) 0,29(3) 7(4) Fe2+ HS [2+X]
1,02(4) 1,68*0,27] 0,30(-) 11(4) Fe2t HS [5 - 6]
0,31(4) 1,55*[0,06] 0,30(-) 14(3) Fe** HS [4]
Fe''VS0,25 0,62(1) 1,25(2) 0,33(2) 66(3) Fe2t HS [2+X]
1,05(3) 1,68*[0,09] 0,30(-) 22(3) Fe2* HS [5 - 6]

de telles hautes coordinences peuvent se trouver uniquement en positionnant le fer de maniére
tres proche des ions calcium de la structure, une part minoritaire de la population des ions fer(I1)

substituerait donc les ions Ca?* au sein de I’apatite.

Le méme signal (6 = 0,75 mm/s a Tamb), avec le méme comportement selon la température
d’enregistrement, est également observé pour 1’échantillon Fe''VS0,25 (cette fois-ci il s’agit du
signal majoritaire avec preés de 40% d’intensité relative). Son spectre présente en plus deux
autres composantes. On retrouve le signal caractéristique des ions Fe* haut spin en coordinence
4 confirmant la présence de fer(l1l) déja observée en DRX, en RPE et en spectroscopie UV-
Visible. A température ambiante, la proportion de ce signal, de 1’ordre de 30%, est, de fagon
surprenante, assez élevée mais est deux fois plus faible a basse température (14%) ce qui illustre
mieux la proportion réelle de chacun des sites. Enfin, un doublet quadrupolaire caractérisé par
un déplacement isomérique d’environ 0,60 mm/s (également détecte a 100 K pour I’échantillon
Fe'"'"/S0,25) est détecté. Un tel signal a déja été observé dans la littérature au sein de composés

organiques contenant du fer(Il) haut spin coordiné linéairement [255], [256]. En se basant sur
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la localisation des ions fer(ll) au sein des canaux hexagonaux de la structure apatite apres
affinement Rietveld et sur les spectres d’absorption optique pour lesquels un champ cristallin
voisin de 1,2 eV a été mesuré, nous serions plutdt confrontés a un octaédre aplati (voire un site
en coordinence 5 de type bipyramide trigonale), les deux liaisons Fe-O4 étant trés covalentes

et les liaisons Fe-O3 plus longues.

Concernant I’intensité relative des signaux, il est important de rappeler que la fraction de
noyaux résonnants augmente lorsque la température diminue. Or, cette variation d’intensité
avec la température dépend aussi fortement des vibrations du réseau et des modes de vibrations
locales (vibration des liaisons fer-ligands autour de I’atome de fer sondé) de chaque type d’ions.
Les intensités relatives ne donnent donc que des indications semi-quantitatives au niveau des
concentrations de chaque espéce associée a chacun des signaux. En effet, lorsque les spectres
sont enregistrés a basse température, seul 1’échantillon voit sa température diminuer tandis que
la source reste a température ambiante. L’effet Doppler du second ordre qui en résulte provoque
alors I’augmentation du déplacement isomérique. De plus, le facteur Lamb-Mdossbauer (ou
facteur f), c’est-a-dire la fraction efficace de noyaux résonnants, dépend fortement de la
température et des environnements des atomes resonnant (coordinence du site, vibrations des
liaisons fer-ligand). Les différents noyaux de fer peuvent avoir des facteurs f trés différents les
uns des autres. La proportion relative du signal a 0,60 mm/s passe ainsi, pour le dernier
échantillon Fe'"VS0,25 par exemple, de 28 & 66% entre 293 et 100 K tandis que celle du signal
relatif aux ions Fe®* diminue de 33 & 14%, les 22% restants étant liés a la composante des ions
Fe?* autour de 1 mm/s. Les ions Fe?* au centre des tunnels hexagonaux semblent donc
majoritaires au sein de la structure apatitique pour cet échantillon, corroborant a nouveau les
résultats DRX. Cependant, la forte évolution des proportions relatives, notamment pour le
signal a 0,60 mm/s, peut questionner quant au choix du nombre et de la position des signaux
simulés. Ces derniers pourraient faire 1’objet d’un nouvel affinement, a une température de 4 K,
afin de confirmer les tendances observées et d’obtenir les proportions réelles entre les ions Fe?*

et Fe3*.

Ainsi ces 4 techniques de caractérisations permettent d’établir que le fer(Ill) se situe dans
trois sites distincts, tous proches des groupements hydroxyles qui sont affectées par le voisinage
d’un élément paramagnétique. Le site majoritaire correspond a un site tétraédrique distordu
tandis que le deuxiéme site, encore plus déformé, est associé a une coordinence 5 ce qui est en
accord avec la DRX. Un dernier site, associé a un déplacement isomérique particulierement

faible pour du Fe**, rendrait compte d’une coordinence [2 + X], trés sensible & une hybridation
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3d-4s qui a pour conséquence la diminution du déplacement isomérique. Concernant le fer(l1),
deux sites distincts ont été établis. Pour le site majoritaire, le déplacement isomérique tres faible
déterminé en spectroscopie Mdssbauer suggere a nouveau une coordinence [2 + x] ce qui est
conforme a un état d’hybridation 3d-4s dans le cas d’un enchainement linéaire (établi par DRX).
Toutefois, les spectres de réflexion diffuse permettent d’établir que le fer se trouve au sein d’un
champ octaédrique (voire bipyramide trigonale) faible. Les liaisons Fe-O3, dont la valence de
liaison est pourtant proche de 0, participent donc a priori & la premiére sphere de coordination
de ces ions fer(Il) et donc permettent de stabiliser cet ion au sein d’un octaédre ou d’un site en

coordinence 5 aplati.

IVV.2.5.3. Discussion sur la formule hypothétique des FeHA
A partir des caractérisations réalisées, il est possible d’établir plusieurs hypothéses quant
aux réactions régissant la synthése par voie solide des HA dopées au fer(I1) ou au fer(l11) et de

proposer ainsi des équations « simplificatrices ».

Dans un premier temps, des suppositions sont réalisées sur la formule hypothétique des
FeHA obtenues a des températures inférieures a I’apparition de TCP. Selon la spectroscopie
Maossbauer et les résultats DRX, le fer(Il) s’ insére dans deux sites distincts au sein de la structure
apatitique entrainant la substitution soit de deux atomes d’hydrogene, soit d’un atome de
calcium. Les HA dopées au fer(ll) pourraient donc étre décrites selon la formule suivante :
Cao-yFe''x(PO4)s(OH)2-2,02; avec x = y + z.

Concernant les ions Fe®*, leur incorporation au sein de la structure apatitique est compensée
directement par le départ conjoint d’un ion H* et d’un ion Ca®* d’aprés les résultats DRX. Bien
qu’aucune phase secondaire riche en calcium n’ait été détectée par DRX ou FTIR pour les deux
taux de fer les plus faibles, la substitution du calcium est appuyée par 1’apparition d’une phase
riche en calcium et en fer lorsque la limite de solubilité a été dépassée. Une phase de type CaO
ou Ca(OH)2 amorphe ou a la limite de détection de la DRX pourrait avoir été formée lorsque la
quantité de fer est inférieure a 5% mol. La premiére équation (12), qui reste un schéma trées
simplificateur, illustre ces résultats. La spectroscopie Mdssbauer témoigne toutefois de la

complexité de la situation, le fer(l11) étant situé dans 3 sites distincts.
Ca1o(PO4)s(OH)2 + x/2 Fe203 — Caio-xFex(PO4)s(OH)2xOx + x CaO + x/2 H20 (12)

Cependant, I’apparition non pas d’oxyde calcium mais de phosphate tricalcique, apres

recuit a plus haute température, nous conduit a proposer, a 1’échelle des cristallites, une certaine
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réorganisation de la matiere, conduisant globalement a une compensation finale de
I’introduction des ions Fe3* par une triple déprotonation (équation 13). La formule hypothétique
de I’HA dopée au fer satisfait ainsi a la fois la conservation de la matiére et 1’électroneutralité
du composé mais ne représente pas une réalité cristallographique. La situation réelle est tres

certainement intermédiaire entre ces deux modes extrémes de compensation de charge.
Ca1o(PO4)s(OH)2 + g Fe203 — CaioxFex(POa)e-2x3(OH)2-3xO3x + g Caz(PO4)2 + 37x H2.0 (13)

Dans tous les cas, la substitution du calcium par le fer, ¢’est-a-dire, la nécessité d’extraire
du calcium de la structure apatite pour compenser 1’introduction des cations supplémentaires
de fer, entraine inévitablement la formation de phases secondaires. Néanmoins, 1’incorporation
du fer(ll), majoritairement au centre des tunnels hexagonaux, permet d’élaborer des phases
FeHA pures dans la limite de détection des DRX via la substitution de deux atomes

d’hydrogenes.
IV.2.6. Frittage des HA substituées au fer par voie solide

IV.2.6.1. Influence du fer et de son degré d’oxydation sur la frittabilité de I’apatite
L’influence du fer sur ’aptitude au frittage des HA est étudiée par dilatométrie. Les courbes
de retrait dilatométrique des pastilles brutes contenant un mélange de poudres HA-précurseur
de fer avec différents taux de fer sont représentées sur la Figure 89. Les échantillons contenant
des ions Fe?* sont frittés sous argon afin d’éviter I’oxydation du fer, les deux autres échantillons
étant traités sous air. Le retrait des pastilles AL/Lo (%) est tracé en pointillés tandis que la vitesse

de retrait (%/min) correspondant a la dérivée de la courbe de retrait, est en trait plein.

Quel que soit le précurseur de fer, deux étapes de retrait sont observées au cours du
chauffage jusqu’a 1400°C (rampe 20°C/min). Le premier retrait, débutant vers 650°C quel que
soit I’échantillon étudié et dont la température maximale se situe entre 920 et 1010°C selon le
précurseur utilisé, est associé a une premiere étape de frittage des poudres. Les températures de
début de frittage sont similaires a celles déja observées pour ’HA pure (cf. Chapitre III). Cette
premiére phase correspond au début de densification de 1’hydroxyapatite. En revanche, la
température maximale de retrait, marquée par le sommet du 1°" pic de la courbe de vitesse de
retrait, se décale d’une centaine de degrés vers les basses températures avec la réduction du
degré d’oxydation du fer variant ainsi dans les gammes 970 - 1010°C, 940 - 980°C et 910 -
930°C respectivement pour les composés Fe''VS, Fe'"'/S et Fe''VVS. Pour rappel, la

température de frittage maximal de I’HA pure était observée autour de 1010°C. Le frittage de
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I’hydroxyapatite, est en réalité affecté par le début de la réaction entre celle-ci et les précurseurs
de fer qui semble avoir lieu a des températures d’autant plus basses que le DO du fer diminue.
Sans aucun doute, ’incorporation des ions Fe?* est moins couteuse en énergie que celle des
ions Fe®*, qui est associée a une plus forte réorganisation structurale. Le phénoméne de frittage
est alors interrompu, du moins ralenti, lors de la réaction par voie solide s’effectuant entre les
précurseurs de fer et ’HA. Précédemment, un tel ralentissement du frittage de poudres de

maniére concomitante a la réaction solide-solide entre I’'HA et ’oxyde de cuivre n’a pas été

observé.
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Figure 89 : Courbes dilatométriques des pastilles brutes Fe''VS (a) Fe'""'V/S 2 (b) et Fe''VS (c) contenant
différents taux de fer : x = 0,25 (noir), x = 0,5 (rouge), x = 1,0 (bleu)

Dans un deuxiéme temps, aux températures plus élevées, le frittage reprend son
avancement, constituant donc une deuxiéme étape de frittage des phases apatites dopées au fer.
La température maximale de frittage du second retrait est a nouveau décalée vers les basses
températures avec la réduction du DO du fer, allant de 1275 - 1285°C pour Fe'''VS a 1220 -
1250°C pour Fe''VS. En comparaison avec les HA substituées au cuivre pour lesquelles la
réaction avec 1’oxyde de cuivre est simultanée au frittage, ici, les précurseurs de fer ne
réagissent avec I’HA qu’aprés le début du frittage, conduisant & un frittage en deux étapes avec
une température maximale de frittage décalée vers les hautes températures passant de 1010°C
pour CuHA aux alentours de 1250°C pour FeHA. L’insertion du fer au sein de I’apatite a donc

une forte influence sur son aptitude au frittage. Pour évaluer 1’influence du taux de dopant, de
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son DO et de la température de frittage sur la densification, des céramiques d’HA substituées

au fer sont frittées a différentes températures.

1V.2.6.2. Densification des céramiques d’HA substituées au fer

Pour étudier la densification des céramiques d’HA substituées au fer, des pastilles des
poudres Fe'"'V/Sx, Fe'""/Sx et Fe''\V/Sx sont frittées & des températures allant de 1000 & 1400°C
pendant 1 h (rampe de 10°C/min). Les échantillons contenant des ions Fe?* sont frittés sous
argon afin d’éviter I’oxydation du fer. La densité relative apparente des pastilles est ensuite
mesurée via la méthode de la poussée d’ Archiméde. Le rapport de la densité relative apparente
des pastilles sur la densité absolue des différents composés, mesurée préalablement par
pycnomeétrie sur les poudres frittées aux mémes températures que les pastilles, donne acces au

taux de densification des ceramiques (Figure 90).
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Figure 90 : Taux de densification des céramiques Fe""VSx (a) Fe'""'"VSx (b) et Fe''VSx (c) en fonction
de la température de frittage ainsi que la taille moyenne des grains associées (d)

Quelle que soit la nature du précurseur utilisé, I’obtention d’une céramique dense se fait a des
températures d’autant plus grandes que le taux et le DO du fer sont élevés. En effet, une
céramique d’HA pure dense (taux de densification > 95%) est obtenue des 1100°C. Dans le cas

du mélange avec 1’oxyde Fe203, une céramique dense est obtenue a 1200°C pour x = 0,25 et
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1300°C pour x = 0,5. En revanche, dans le cas de I’acétate de fer(Il), le taux de densification
atteint 95% deés 1100°C pour x = 0,25 et 1200°C pour x = 1,0. Notons que dans ce dernier cas,
la densité des céramiques obtenues décroit de nouveau ensuite significativement au-dela d’une
température critique de densification maximale. Ces résultats confirment bien ceux obtenus par
dilatométrie. Bien que la température pour laquelle la densification est maximale soit différente
d’une série de composés a I’autre, le taux de densification maximal des céramiques, contenant
les deux taux de fer les plus faibles, atteint toujours 99%, tout comme celui de I’'HA pure. Il est

donc possible d’obtenir des céramiques denses d’HA dopées au fer.
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Fe''vs0,25 Fe'/vs0,25 Fe''vsS0,25

1000°C.

1100°C

1300°C

1400°C

Figure 91 : Images MEB de la surface des pastilles Fe'"'\V/S0,25, Fe'""'"v/S0,25 et Fe''VS0,25 calcinées a
différentes températures

Une comparaison de la taille des grains (Figure 90d), déterminée a partir des images MEB
de la surface des pastilles (Figure 91), a été réalisée entre les composés contenant un taux de
fer x = 0,25. Quel que soit le précurseur de fer utilisé, la taille moyenne des grains évolue peu
entre 1000 et 1200°C passant d’environ 0,1 a 0,8 pm. En revanche, une forte augmentation est
observée a partir de 1300°C notamment pour la céramique Fe''"'VS0,25 dont la taille moyenne
des grains (environ 6 um) est deux fois supérieure a celle des composés contenant du fer(Il)
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(environ 2,8 um). La présence d’ions Fe?" au sein de la phase apatitique pourrait donc ralentir
le grossissement granulaire. Les images MEB a 1100°C montrent que la densification des
ceramiques est par contre accélérée en présence de fer(I1), comparée au fer(l1l) ce qui est en
accord avec la dilatométrie et les résultats de la poussée d’ Archimede. Des céramiques denses
(taux de densification = 95%) d’HA dopées au fer(I), avec conservation d’une taille de grains
submicrométrique, peuvent donc étre obtenues a relativement basses températures (1100-
1200°C) ; en comparaison, les HA dopées au fer(Ill) ne donnent des céramiques denses qu’a

plus haute température (1200°C), avec inévitablement une taille de grains alors plus importante.

Apres frittage a 1400°C, on constate un grossissement granulaire important quel que soit
le degré d’oxydation du fer incorporé. Les images MEB, réalisées a plus faible grossissement
(Figure 92), de la surface de la pastille Fe'""'""\/S0,25 (mais aussi, dans une moindre mesure, de
la surface de la céramique Fe"VSx) montrent la présence de zones subissant une coalescence

granulaire importante qui conduit localement a la croissance anormale exagérée de grains des

Fe'"VS0,25-1200 Fe'/"vS0,25-1400

Fe''VS0,25-1200

Figure 92 : Images MEB de la surface des pastilles FeVS0,25, calcinées a différentes températures. Des
zones de coalescence granulaire et de porosité intra-granulaire sont observées.
1200°C et a la formation de porosité intra-granulaire observée a 1400°C (Figure 92b). On
pourrrait faire I’hypothése qu’a haute température (a partir de 1300°C) les mécanismes de
diffusion associés a la coalescence granulaire deviennent tres actifs et entrent en compétition
avec les mécanismes de densification associés a la réduction de porosité intergranulaire. La

formation de porosité intragranulaire qui en résulte ne peut ensuite plus étre éliminée, ce qui se
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traduit par un taux de densification moindre des matériaux frittés a haute température (i.e. a
partir de 1300°C, Figure 90c).

IVV.3. Conclusions

Les synthéses d’HA dopées au fer(I11) et/ou au fer(Il) menées par coprécipitation et par
réaction en voie solide montrent que la voie de synthése, la température de calcination et le DO
du fer ont une influence sur la pureté de la phase et sur la localisation de 1’¢lément dopant au

sein de la structure apatitique.

En effet, la synthése par coprécipitation conduit a 1’élaboration de phases pures d’HA
contenant majoritairement du fer(l1l) quel que soit le précurseur utilisé. Malgré la faible
quantité de fer(Il) présente au sein de I’'HA, la spectroscopie Mdssbauer permet d’établir que
I’insertion des ions Fe?" et Fe®" se fait dans un site de coordinence 5 ou 6 correspondant
probablement aux sites du calcium. La formule hypothétique suivante peut ainsi étre établie :
Cao-xFeaxsox3(PO4)s(OH)2 (dans I’hypothése d’une HA ne contenant que des ions Fe®").
Cependant, 1’évaluation de la stabilité thermique des phases montre que, pour des températures
de calcination autour de 800°C, ces ions sont instables thermodynamiquement au sein de leur
site d’occupation provoquant alors a la fois leur exsolution de la structure apatitique et leur
migration vers un site de coordinence plus faible. A plus haute température (> 1000°C), le fer
se réinseére ensuite dans 1’apatite au sein de ce méme site de faible coordinence qui semble donc
plus stable thermodynamiquement a haute température. Une apatite de formule
Caio-xFex(PO4)s(OH)2.xOx serait alors formée. La taille des cristallites ou le rapport
surface/volume mais également I’instabilité du site des ions Fe3* partiellement hydroxylé et la
plus forte stabilit¢ de 1’hématite dans cette gamme de température seraient le moteur de ce
phénomeéne de démixtion. Pour la réinsertion, ce sont les caractéristiques « d’éponge » de la
charpente apatitique ou sa capacité a accepter un taux important de lacunes cationique et
anionique et donc sa réactivité vis-a-vis de I’hématite qui va provoquer la réincorporation du

fer a haute température.

La synthése par voie solide conduit a I’insertion des ions Fe?* et Fe** dans I’apatite au sein
des mémes sites que ceux obtenus aprés traitement thermique a hautes températures des phases
synthétisées par coprécipitation. Le fer(IIl) s’insére dans les tunnels hexagonaux entre les
triangles formés par les atomes de calcium Ca(2), majoritairement dans un site tétraédrique
relativement régulier a la position de Wyckoff 12i (0, 0,14, 0,45) si on se référe aux résultats

de DRX, RPE et Mdssbauer. Par ailleurs, toujours sur la base des études spectroscopiques
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utilisant des sondes locales comme la RPE ou le Mdssbauer, un deuxiéme site de coordinence
4+1, particulierement distordu, pourrait également étre géneré a partir de la position moyenne
12i précédente en considérant dés lors des distances Fe-O3 légerement différentes. La présence
de phases secondaires a la fois riches et pauvres en calcium a de trés hautes températures de
calcination révéle que, pour atteindre 1’électroneutralité de la structure, I’insertion des ions Fe**
conduit soit & une substitution faisant intervenir uniquement les ions Ca?* et H*, soit faisant en
plus intervenir les groupements PO4* selon les formules hypothétiques respectives suivantes :
Caio-xFex(PO4)s(OH)2-xOx et Caio-xFex(POa)s-2x3(OH)2-3x03«. Dans les deux cas, I’introduction
d’ions Fe®" au sein de D’apatite provoque 1’extraction d’atomes de calcium et conduit

inévitablement a la formation de phases secondaires.

A T’inverse, le dopage de I’'HA par du fer(Il) permet 1’élaboration de phases pures d’HA
dans lesquelles les ions Fe?* se situent majoritairement au centre des canaux hexagonaux autour
de la position de Wyckoff 2b (0, 0, 0,25). Le fer(ll) présente ici une conformation linéaire
(construite autour d’une haltére O-Fe-O le long de I’axe z de la structure) mais qui n’exclut pas,
dans la premiére sphére de coordination, la présence d’oxygenes O3 issus des groupements
phosphate de son proche voisinage. Le polyédre d’insertion peut donc étre décrit comme un
octaédre (ou bipyramide trigonale) aplati en accord avec le spectre optique traduisant un champ
de ligands correspondant & un champ octaédrique faible voisin de 1,2 eV. Les ions Fe?* présents
dans la charpente apatitique substitueraient ainsi deux atomes d’hydrogénes selon la formule
CaioFex(PO4)s(OH)2.2xO2x. En plus de la pureté des phases, 1’absorption optique des poudres
autour de 1 um est prometteuse en vue d’une application en frittage laser sélectif. De plus, ces
HA dopées au fer(ll) ont montré les meilleures aptitudes vis-a-vis de 1’élaboration de
céramiques denses. En effet, des densités de 99% ont pu étre obtenues par procédé de
céramisation conventionnel, tout en conservant pour des températures de recuit modérées de
faibles tailles de grains. Ceci laisse la porte ouverte a la réalisation de céramiques contenant des

taux de porosité et des tailles de grains contrdlés pour une application en reconstruction osseuse.
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La pureté des phases d’HA substituées au cuivre et les propriétés biologiques et optiques
intéressantes du cuivre font des céramiques CuVSx, des matériaux prometteurs pour des
applications dans le domaine biomédical. L’utilisation d’un nouveau matériau dans le domaine
de la santé nécessite dans un premier temps d’examiner ses propriétés biologiques. Ainsi, avant
de pouvoir évaluer le potentiel angiogénique des HA dopées au cuivre, leur biocompatibilité et
leur capacité a favoriser la différenciation des cellules osseuses doivent étre établies. Dans un
second temps, I’interaction rayonnement-matiére au cours du frittage laser sélectif sera évaluée

en vue de la mise en forme de pieces céramiques d’architecture contrdlée.

V.1. Evaluation des propriétés biologiques des céramiques CuHA

Le cuivre étant reconnu pour sa cytotoxicité au-dela d’un certain seuil, cette partie s’attache
a évaluer la viabilité et la différenciation cellulaire in vitro d’une lignée de cellules
ostéoblastiques (MC3T3-E1) cultivées a la surface de céramiques CuVSx. Des pastilles d’HA
et de CuVSx (x < 0,7) ont été frittées respectivement a 1200 et 1100°C pendant 1 h afin

d’assurer un taux de densification supérieur a 95%. L’HA pure servira de référence.

V.1.1. Evaluation de la biocompatibilité

La biocompatibilité des céramiques a été évaluée en se basant sur quatre critéres : la
morphologie des cellules, la densité cellulaire, le taux de viabilité cellulaire (correspondant au
pourcentage de cellules vivantes, reflété par leur positivité au marquage a la calcéine), et
I’activité métabolique des cellules (reflétée par I’intensité de fluorescence de I’ Alamar Blue, un
réactif contenant de la résazurine qui fluoresce lorsqu’il est réduit par des cellules
métaboliquement actives). Pour évaluer la biocompatibilité de fagon guantitative, la norme ISO
10993-5 [122] indique qu’une réduction d’un des trois derniers critéres de plus de 30%
comparée au matériau biocompatible de référence est considérée comme un effet cytotoxique.
L’HA étant reconnue pour sa biocompatibilité et sa non-cytotoxicité, la céramique d’HA pure

est définie comme matériau de réference au regard de ces criteres.

La morphologie des cellules a éte observée apres 3 et 5 jours de culture (Figure 93) : les
cellules sont bien étalées a la surface du matériau avec une morphologie comparable et semblent
saines quel que soit le taux de cuivre. Pour 5 jours de culture, seuls quelques cellules a la surface

des céramiques contenant les deux taux de dopant les plus élevés (CuvS0,5 et CuVvS0,7),
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positives a la calcéine, présentent une surface réduite et la morphologie particuliére de leur
noyau suggere qu’elles sont entrées dans un processus de mort cellulaire par apoptose (cellules
désignées par une fleche sur la Figure 93). En revanche, aucune cellule nécrotique n’est
observée, c’est-a-dire qu’aucune cellule n’est morte de fagon brutale, non programmée
(contrairement a 1’apoptose qui est un processus programmé génétiquement). La présence de
cuivre dans les céramiques n’engendre donc pas de modification importante quant a la

morphologie des cellules viables.

CuHAO,1 CuHAO,3 CuHAO0,5 CuHAO0,7

CuHAQ,1 CuHAO0,3

Figure 93 : Morphologies des cellules viables aprés 3 (haut) et 5 jours de culture (bas). Les fleches indiquent les
cellules avec une morphologie apoptotique.

Apres chaque temps de culture (3 ou 5 jours), le pourcentage de cellules viables, c¢’est-a-
dire positives a la calc€ine, est déterminé par microscopie a fluorescence et normalisé par
rapport a I’HA (Figure 94a). Bien qu’une baisse significative du taux de viabilité soit notée
pour I’échantillon CuVSO0,7 apres 5 jours de culture comparée a ’HA pure et 1’échantillon
CuVS0,1, tous les taux de viabilite cellulaire sont tres proches de 100% quel que soit le taux de
cuivre et le temps de culture. Ces résultats confirment que les céramiques CuVSx n’induisent

pas de mort cellulaire brutale.

La densité cellulaire, c’est-a-dire le nombre de cellules ayant adhéré a la surface des
céramiques par unité de surface, a également été déterminée aprés chaque temps de culture
(Figure 94b). La mesure de la densité cellulaire aprés 1 jour de culture permet d’évaluer
I’adhésion des cellules a la surface des céramiques tandis que pour des temps d’incubation
supérieurs, la densité cellulaire reflete I’influence du matériau sur la mort (par apoptose ou par
nécrose) et la proliferation des cellules. Pour chaque temps de culture, les densités cellulaires
sont similaires pour tous les échantillons, aucune variation significative n’est observée. De plus,
la densité cellulaire ne passe pas en dessous du seuil de 70% par rapport a I’'HA pure, fixé par
la norme ISO 10993-5 [122]. Les déviations standards importantes sont dues a une répartition

inhomogeéne des cellules sur les pastilles. Ces résultats révelent que I’affinité des cellules
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MC3T3-E1 envers les céramiques dopées au cuivre est similaire a 1’affinité des cellules pour
I’HA, le cuivre n’inhiberait donc pas I’adhésion cellulaire. Enfin, la présence de cuivre dans les

ceramiques ne provoque ni la mort des cellules ni I’inhibition de la prolifération cellulaire.
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Figure 94 : Taux de viabilité cellulaire (a) et densité cellulaire a la surface des pastilles (b) normalisés sur ’HA
apres les différents temps de culture. Analyse statistique : ANOVA une voie suivi
d’un test post-hoc de Tukey : * : vs. HA, p < 0,05

L’activité métabolique des cellules a la surface des céramiques a également été étudiée au
cours du temps, d’une part, et par rapport a I’HA pour chaque temps de culture, d’autre part.
Pour étudier I’activité métabolique des cellules au cours du temps, les intensités de fluorescence
ont été normalisées par rapport a la valeur de ’intensité de fluorescence de I’ Alamar Blue dans
le milieu de culture contenant la pastille d’HA, aprés 2 h d’incubation (Figure 95a). Pour tous
les échantillons, ’activité métabolique des cellules augmente de 0 a 3 jours avant de devenir
constante. Le cuivre n’inhibe donc pas la prolifération des cellules, confirmant les résultats de
densité cellulaire. Le ralentissement de la croissance cellulaire aprés 3 jours de culture ne peut
étre attribué a la confluence entre cellules puisqu’elle n’a pas été atteinte selon les images de
microscopie par fluorescence (Figure 93). En revanche, le ralentissement pourrait étre lié a
I’absence de renouvellement du milieu de culture durant les 5 jours d’incubation empéchant
I’approvisionnement suffisant en nutriments des cellules et 1’¢limination des déchets

métaboliques.

Les intensités de fluorescence sont ensuite normalisées par rapport a I’HA pour chaque
temps de culture considéré afin d’établir la cytotoxicité des matériaux (Figure 95b). Quel que
soit le taux de dopant et le temps de culture, la croissance cellulaire est plus faible sur les
céramiques CuVSx comparée a I’HA. Le cuivre réduit donc I’activité métabolique des cellules.

L’altération de la fonctionnalit¢ des cellules en présence de cuivre pourrait étre liée a la
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génération d’espéces réactives de 1’oxygéne [257]. En effet, le métal de transition sous sa forme
réduite, pourrait provoquer, via son oxydation, la formation de radicaux libres, notamment de
radicaux d’hydroxyles qui sont des espéces plus réactives et toxiques que 1’oxygene.
Cependant, apreés 5 jours de culture, I’intensité de fluorescence reste supérieure au seuil de 70%
fixé par la norme 1SO 10993-5 [122]. Pour des temps de culture inférieurs, la réduction de
I’intensité de fluorescence en dessous du seuil pour certaines céramiques ne doit étre considérée
que comme une tendance. Ces résultats n’ont été¢ obtenus respectivement que sur une et deux
experiences indépendantes (i.e. sans validation statistique possible) contre trois pour un temps

de culture de 5 jours.
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Figure 95 : Activité métabolique des cellules, reflétée par I’intensité de fluorescence de 1I’Alamar Blue, en
fonction du temps de culture et du taux de dopant. Normalisation par rapport a ’HA aprés 2h de culture (a) et
par rapport a ’'HA pour chaque temps de culture considéré (b). Analyse statistique : ANOVA une voie suivi d’un
test post-hoc de Tukey : ns : non significatif ; * : vs. HA, p<0.05; **: vs. HA, p <0.01 ; *** . vs. HA, p <
0.0001

Malgré une Iégere modification de la morphologie des cellules pour les taux de cuivre les
plus ¢élevés et une diminution de ’activité métabolique des cellules sur les céramiques CuVSx,
ces résultats, pris dans leur ensemble, prouvent que les céramiques d’HA substituées au cuivre
n’entrainent ni la mort des cellules, ni I’inhibition de la prolifération cellulaire. Les céramiques

CuVSx sont donc biocompatibles et non-cytotoxiques aprés 5 jours de culture in vitro.

V.1.2. Evaluation de la différenciation cellulaire
Il est également important de vérifier que le cuivre n’affecte pas le mécanisme de
differenciation des cellules MC3T3-E1 en cellules osseuses. L’habilité des cellules pré-
osteoblastiques a se différencier a la surface des céramiques est établie par western-blot aprés

7 jours de culture en milieu différenciant. Les niveaux relatifs des protéines RUNX2 (facteur
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de transcription lié a Runt 2) et de 1’ostéopontine (OPN) ont été déterminés ici. La protéine
RUNX2 a un réle majeur dans la mise en place et le déroulement des phases précoces de
I’ostéogenése et est donc exprimée tot dans le processus de différenciation tandis que
I’ostépontine, qui est une protéine de la matrice extracellulaire osseuse associée au processus
de minéralisation osseuse, est exprimee a des niveaux élevés plus tardivement (cf paragraphe
1.1.1.2). Pour rappel, I’expression des protéines est déterminée grace a la mesure de la densité
optique du signal obtenu (Figure 96a) qui est proportionnelle a la quantité de protéines dans les

cellules.

L’expression de la protéine RUNX2, représentée sur la Figure 96b, est significativement
plus faible quand la croissance des cellules se fait sur les matériaux céramiques que sur le
plastique dans le milieu de différenciation. De plus, I’expression de RUNX2 tend a étre réduite
avec I’augmentation du taux de cuivre. Une différence significative est observée entre I’HA et
I’échantillon CuVSO0,7 contenant le plus fort taux de dopant ainsi qu’entre les composés
CuVS0,5/CuVS0,7 et GM. Au vu du profil de I’expression de RUNX2 durant I’ostéogénese,
deux hypothéses peuvent étre formulées. Le processus ostéogénique est soit inhibé par la
présence de cuivre dans I’HA soit, au contraire, la différenciation est accélérée. Les cellules
utilisées dans cette étude sont les sous-clones 14 deérivés des cellules pré-ostéoblastiques
MC3T3-E1. Elles sont donc sélectionnées pour leur capacité a se differencier facilement. Au
temps ¢étudié, il est possible que 1’expression du pic associé a I’initiation de I’ostéogénese soit
déja passé pour les cellules sur les échantillons avec les taux de cuivre les plus élevés et toujours
en cours pour les cellules sur le plastique dans le milieu différenciant. La réduction de RUNX2
pour les cellules cultivées sur les céramiques comparées aux cellules sur du plastique en milieu
de culture ostéogénique a déja été observée dans la littérature [258] ou elle est attribuée a la

seconde hypotheése.

Concernant I’analyse des niveaux d’expression de I’OPN, lorsqu’on compare les cellules
cultivées sur plastique, que ce soit en milieu non différenciant et en milieu de différenciation,
aucun changement significatif n’est observé. L’expression de 1’ostéopontine par les cellules
cultivées a la surface de I’HA pure ne différe pas de ces deux conditions. Les cellules cultivées
a la surface des céramiques dopées au cuivre présentent des niveaux d’expression
significativement moins importants par rapport au contréle positif de différenciation (Figure
96¢). Apres 7 jours de culture, aucun signe de minéralisation n’a été observé au microscope
dans les puits controle suggérant que le pic d’expression de ’OPN associée a la minéralisation

n’a pas été atteint. La seconde hypothése établie dans le cas de RUNX2 ne peut donc étre faite
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ici. 1l semblerait que la présence de cuivre au sein des céramiques ait un effet négatif sur

I’expression de I’OPN.
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Figure 96 : Tests western-blot établissant I’expression des protéines RUNX2 et OPN dans les cellules MC3T3-
E1 apres 7 jours de culture (a). Evaluation semi-quantitative de I’expression de RUNX2 (b) et de I’OPN (¢) via
une analyse densitométrique des résultats de western-blot. Les valeurs sont normalisées par rapport au signal de
la GAPDH. GM : milieu non différenciant DM : milieu différenciant. Analyse statistique : ANOVA une voie
suivi d’un test post-hoc de Tukey. *: vs. DM, p <0,05; ** : vs. DM, p <0,01; ***: vs. DM, p <0,001; $ : vs.
GM, p <0,05, #: vs. HA, p < 0,05 ; test RT-g-PCR établissant I’expression des ARNm de trois protéines dans les
cellules MC3T3-EL1 apres 7 jours de culture (d)

Les résultats préliminaires d’analyse par -RT-PCR indiquent que la variation de
I’expression génique de I’ARN messager (ARNm) de RUNX2 est similaire a celle observée au
niveau protéique par western-blot (Figure 96d). En effet, I’expression de RUNX2 est plus faible
lorsque la croissance des cellules a lieu sur les céramiques, comparée au milieu DM, et
¢galement lorsque la céramique est dopée. L’expression relative des ARNm de la phosphatase
alcaline (ALP), enzyme impliquée dans la minéralisation, et des chaines o du collagene de type
I (COL I) a également été étudiée, leur pic d’expression maximale au cours de 1’ostéogénése
étant intermédiaire dans le temps par rapport a celui de RUNX2 et de I’OPN (cf paragraphe
I.1.1.2). L’expression des ARNm du COL | par les cellules cultivées a la surface des céramiques

a base d’HA pure est sensiblement supérieure a celle du DM ce qui suggere que la céramique
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apatitique induit une modification positive des cinétiques ostéogeniques comparé au plastique.
Comparativement a ’HA, des résultats sensiblement différents sont obtenus en fonction du taux
de cuivre mais sans tendance générale : I’expression du collagene est inférieure pour CuVSO0,1,
supérieure pour CuVSO0,3 et sensiblement égale pour CuVS0,5 et CuVS0,7. Un taux adapté de
cuivre pourrait ainsi étre favorable a la différentiation des cellules MC3T3-E1 en cellules
osseuses mais le petit nombre d’analyses réalisées ne permet pas de validation statistique ni de
conclusion nette sur ce point. En revanche, les cellules cultivées sur les céramiques, y compris
sur I’HA pure, expriment faiblement I’ARNm de I’ALP comparé au DM. La présence de cuivre
semble accentuer la réduction de son expression. Ce résultat reste difficile a interpréter, une

analyse de I’activité de I’enzyme devra étre effectuée.

Ainsi, comparativement a I’HA, bien qu’une diminution de I’expression de RUNX2 et de
I’OPN soit observée avec le cuivre, une différence significative est notée seulement pour le taux
de cuivre le plus élevé (x = 0,7) suggérant un effet négatif a cette dose. La présence de cuivre
au sein de 1’apatite pour des taux inférieurs n’affecte pas de maniére significative le processus

de différenciation des cellules pré-ostéoblastiques MC3T3-EL.

Pour conclure sur cette partie, les tests biologiques effectués prouvent que les céramiques
CuVSx sont biocompatibles aprés 5 jours de culture cellulaire. Des analyses sur des durées de
culture plus longues seront nécessaires afin de vérifier si le cuivre en quantité adaptée dans le
matériau pourrait favoriser I’activité ostéogénique, notamment via la production de collagéne
de type I. Ces résultats prometteurs nous permettent d’envisager d’étudier le comportement
biologique de ces biocéramiques vis-a-vis des cellules endothéliales, responsables de la
formation de nouveaux vaisseaux sanguins. Ils permettent également d’envisager la mise en

forme de céramiques biocompatibles d’HA dopées au cuivre.

V.2. Mise en forme d’HA substituée au cuivre par SLS

Cette deuxiéme partie porte sur I’interaction rayonnement-maticre entre une poudre d’HA
dopée au cuivre par voie solide et le laser a fibre ytterbium absorbant 8 1070 nm. L’absorption
de la poudre a cette longueur d’onde est donc primordiale. Les mesures d’absorbance réalisées
dans le chapitre III sur les poudres CuVSx montrent que 1’échantillon CuVS0,7 absorbe a
hauteur de 76% la lumiére proche infrarouge, ce qui est tres prometteur. Cependant, la quantité
de dopant incorporée dans I’HA pour cette composition est proche de la limite de solubilité, la

poudre CuVSO0,5 dont 1’absorption est autour de 60% est donc retenue pour éviter toute
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formation de phases secondaires. Le frittage-réactif du mélange de poudres HA-CuO, qui a été

réalisé avec succes par méthode conventionnelle, est a nouveau envisagé par SLS.

V.2.1. Frittage-réactif d’un substrat HA-CuO par SLS

La prise en main de 1’appareil est réalisée sur une pastille, d’environ 2 mm d’épaisseur et
10 mm de diamétre, contenant un mélange HA/CuO (xcuy final = 0,5), placée dans un support
en aluminium recouvert par une lame de verre pour éviter toute éjection de la matiére. Apres
des tests préliminaires consistant a irradier, sous la forme d’un cordon, la surface des pastilles
compactées par pressage uniaxial a 100 MPa a différentes puissances et vitesses de balayage,
la puissance du laser est fixée a 48 W et la vitesse a 160 mm/s. En effet, pour ces parameétres,
un cordon apparait nettement a la surface de la pastille avec un changement de couleur du gris

au violet attestant de la réaction entre ’HA et CuO.

Néanmoins, le passage du laser entraine la formation de fissures et un écaillage de la
maticre, visible a la surface de la pastille ainsi qu’en profondeur (largeur de 360 um et
profondeur de 60 um) (Figure 97a et ¢). Ce phénomeéne est probablement dd au frittage de la
poudre sous irradiation laser, provoquant son retrait et donc une fracture avec la poudre non
soumise a ’action du laser. On peut noter que la largeur de fissuration est beaucoup plus
importante que le diametre du faisceau laser de 50 um. En comparaison, 1’écaillage sur une
profondeur de 60 um seulement montre que la profondeur de pénétration du rayonnement
¢lectromagnétique est relativement faible (de 1’ordre du micron ou une dizaine de micron). La
dimension des écailles semble démontrer que I’échauffement se fait de fagon anisotrope, peut-
étre de par une conductivité thermique de surface plus importante que la conductivité thermique

de volume.

De plus, les grains de CuO, encore nettement distinguables au sein du cordon, sont entourés
d’un gradient de couleurs violettes signifiant que la réaction entre les particules de CuO et celles
de la matrice d’HA se fait seulement de facon partielle (Figure 97b). La durée d’exposition du
matériau a I’irradiation laser étant trés breve (de I’ordre de la milliseconde en considérant un
faisceau de 50 um de diameétre et une vitesse de balayage allant jusqu’a 2000 mm/s, cf
paragraphe 1.3.5.1), le temps de réaction est certainement insuffisant pour permettre la diffusion
totale du cuivre dans ’HA. En outre, les particules d’oxyde de cuivre, dont ’absorption est
beaucoup plus importante que les grains d’HA a 1070 nm (Acuwo =86,5% ; Ana = 6,6%),
pourraient jouer le role de points chauds lors de I’interaction avec le laser résultant en un

chauffage inhomogéne du lit de poudre.
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Figure 97 : Photo de la surface d’une pastille irradiée a 40 W et 160 mm/s selon le cordon vertical et image prise
par microtomographie de la coupe de cet échantillon () ; écaillage observée en surface par MEB (b) et diffusion
partielle de I’oxyde CuO au sein de ’'HA observée par microscopie optique (c)

Ainsi, dans le cas d’un frittage laser sélectif, la réaction entre ’HA et CuO ne peut se faire
de fagon simultanée au frittage, contrairement au frittage conventionnel. De plus, 1’apparition
de fissures est observée alors que la répartition du cuivre n’est pas encore homogene. L’HA
dopée au cuivre sur lequel a déja été opéré un frittage réactif a donc ensuite été utilisée comme
matériau de départ afin de permettre la bonne incorporation du cuivre dans la matrice (poudre
CuHA rose contenant du cuivre au degré d’oxydation +I). Par ailleurs, ces premicres
expériences montrent que sur des pastilles de poudres compactées, I’apparition de craquelures
et fissures semble étre difficilement évitable. Pour augmenter les chances de réussite quant a
une densification sans apparition de fissures sous irradiation laser, les expériences suivantes ont
¢té menées sur des couches minces. En effet, d’une part, le dép6t en couche mince pourrait
conférer un caractére plus élastique aux céramiques d’HA et d’autre part, 1’adhésion avec le

substrat pourrait limiter 1’apparition des fissures.

Dans la suite, le frittage par SLS de couches minces d’HA préalablement dopée au cuivre
et « pré-frittée » est donc étudié. La poudre CuVS0,5-1100 a d’abord été considérée mais apres
des essais de frittage laser sur un lit de poudre de 5 pm d’épaisseur, il s’est avéré que la forte
absorption de la poudre (environ 60%) entraine, a la puissance minimale de 1’appareil de 40 W,
la fusion de la matiére a faible vitesse (10 mm/s) et son arrachement a vitesse plus élevée (150
mm/s) (Figure 98). La poudre CuVS0,1-1100, absorbant autour de 8%, a donc finalement été
¢tudiée (on note ici que les puissances treés importantes du laser permettent de s’affranchir d’une
absorption élevée du matériau a la longueur d’onde du laser). Des couches minces d’épaisseur

variable ont été réalisées avant frittage laser.
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Figure 98 : Images de microscopie optique d'une couche mince de 5 um d'épaisseur du composé CuVS0,5-1100
frittée par SLS a une puissance de 40 W et différentes vitesses (espacement entre les cordons de 100 pum)

V.2.2. Elaboration de couches minces de CuHA par dip-coating
Pour élaborer des couches minces d’épaisseur contrdlée, la technique de dip-coating a été
utilisée. Cette méthode consiste a plonger un substrat, une lame de verre dans le cas présent,
dans une suspension céramique et a le retirer a une vitesse fixe permettant de controler
I’épaisseur du dépot. En effet, ’augmentation de la vitesse de retrait du substrat conduit a une
variation du rapport des forces de mouillabilité et des forces de gravité sur la suspension au
profit des premicres et permet donc d’accroitre la quantité de matiere déposée sur la lame de

Verre.

La suspension céramique est réalisée en ajoutant dans I’éthanol 30% massique de poudre
CuVS0,1-1100 contenant 2% massique de dispersant par rapport a la masse totale de poudres.
Le dépdt du film mince est effectué & une vitesse de retrait de 400 mm/min. A cette vitesse,
correspondant pratiquement a la vitesse maximale de 1’appareil, un film de quelques microns
d’épaisseur (< 5 um) est obtenu. Pour augmenter I’épaisseur totale de la couche mince,
plusieurs couches successives (2, 6 ou 12) sont déposées sur la lame de verre a la vitesse de 400
mm/min. Entre chaque dépdt, le substrat est placé a 1’étuve a 100°C pendant environ 1 minute
afin d’assurer le séchage de la couche juste déposée. La tranche des 3 dép6ts finaux est imagéee
par microscopie électronique a balayage (Figure 99a) afin de déterminer leur épaisseur a 1’aide
du logiciel ImageJ (Figure 99b). Des films minces de 5, 13 et 30 um d’épaisseur sont ainsi
obtenus respectivement pour des dépodts successifs de 2, 6 et 12 couches, I’épaisseur des films
étant proportionnel au nombre de dépots, comme attendu. Ces trois films sont ensuite frittés par

SLS afin d’évaluer I’influence de I’épaisseur sur le frittage de la couche mince.
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Figure 99 : Images MEB de la tranche de dépots réalisés par dip-coating (a) et leur épaisseur respective (b)

V.2.3. Frittage laser sélectif (SLS)

V.2.3.1. Frittage de cordons

Dans un premier temps, les paraméetres optimaux du procédé pour chacun des trois films
minces sont déterminés en frittant un cordon de 0,5 cm de long a différentes puissances et
vitesses de balayage du laser. Des puissances de 40, 60 et 80 W sont étudiées ainsi que des
vitesses de balayage allant de 10 a 1000 mm/s. Les images des cordons frittés, prises par
microscopie optique, sont présentées sur la Figure 100. Le changement de couleur de la surface
des films d’une coloration violette franche a une coloration plus claire (désaturée) atteste du
passage du laser. Ce changement de coloration a été attribué a un plus fort coefficient de
diffusion de la lumiere des zones irradiées qui peut étre provoqué par une modification de la
rugosité de surface des films ou de la taille des pores (centres diffusants) lors du frittage sous

laser.

Pour un film d’épaisseur 5 um, parmi les parametres utilisés, les couples puissances -
vitesses optimaux, c¢’est-a-dire ceux pour lesquels on observe un trait continu sans phénomeéne
de fusion ni de fissuration sont : 40 W - 10 mm/s (énergie linéique E = 4 J/mm), 60 W - 10
mm/s (E = 6 JJmm) et 80 W — 50 mm/s (E = 1,6 J/mm). L’application d’une énergie supérieure
a 6 Jmm (80 W — 10 mm/s, E = 8 JJmm) provoque la fusion de la zone centrale du cordon,
commencant a laisser apparaitre une phase vitreuse (zone n°1). En revanche, pour des énergies
inférieures a 1,5 JJmm obtenues avec des vitesses de balayage élevées, des fissures apparaissent
et I’arrachement du cordon est parfois observé (zones n°2). La fissuration pourrait étre liée a la
vitesse de balayage élevee qui provoque un gradient thermique plus important renforcant les

contraintes au sein du lit de poudre. L’énergie lin¢ique recue ne semble donc pas un parametre
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discriminant (et donc pertinent) a prendre en compte en vue d’une optimisation du frittage. Les
deux paramétres du couple vitesses — puissance du laser, sont tous deux a étudier séparément.
Quelle que soit la puissance, a trés hautes vitesses de balayage du laser, le cordon devient

beaucoup plus fin et discontinu avant de disparaitre.

Epaisseur : 5 um
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Figure 100 : Images de microscopie optique des cordons irradiés avec différentes puissances et vitesses de
balayage sur des films de trois épaisseurs différentes

-
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Pour des films d’épaisseur 13 et 30 um, les mémes observations peuvent étre faites dans
les deux cas. A vitesse minimale, quelle que soit la puissance, la zone centrale du cordon subit
un phénomene de fusion laissant parfois apparaitre le verre. Les fissures visibles suggerent que
le lit de poudre subit de fortes contraintes lors du cycle de chauffage-refroidissement.
L’augmentation de la vitesse, induisant une diminution de I’énergie fournie, réduit la présence
de zones de fusions. Les zones de frittage avancé provoqué par conduction thermique, sans
fusion, autour de la zone irradiée, sont blanches, alors que les zones plus éloignées du passage
du laser ont conservé la coloration violette d’origine (Figure 101). Cependant, pour tous les
cordons, des écailles se forment et se décollent du substrat jusqu’a des vitesses de 1000 mm/s.
On peut supposer que lorsque la profondeur de pénétration du laser demeure inférieure a
I’épaisseur du film (la faible conductivité de la poudre empéchant la conduction de la chaleur
jusqu’a I’interface film/substrat), la faible adhésion entre les grains de poudre irradiés et non
irradiés conduit a I’arrachement de la couche supérieure (portée a haute température) du reste
du film (demeurant a « basse » température). Les phénoménes de fusion et d’écaillement étant
simultanés sur les dépdts les plus épais, le frittage semble plus approprié sur des films de faible

épaisseur.

Passage du laser

 »

Figure 101 : Image de microscopie optique au bord du cordon irradié selon les parametres : P =40 W, v =75
mm/s, e = 25 um, hs = 100 pm

Pour les trois films, on constate que la largeur du cordon dépend des trois parameétres que
sont la vitesse de balayage, la puissance du laser et 1’épaisseur du film. La largeur observée du
cordon a ainsi été tracée en fonction de la vitesse de balayage et de 1’épaisseur des films a une
puissance de 60 W (Figure 102a) et en fonction de la vitesse de balayage et de la puissance du
laser pour le film de 13 um d’épaisseur (Figure 102b). La largeur du cordon, qui obéit a une loi
de puissance de la forme y = a*x” (avec a > 300 et b < 0), subit une augmentation trés importante
et brutale sous une vitesse « critique » d’environ 50 - 100 mm/s. Pour élaborer des pieces

denses, le frittage sera optimal si un recouvrement partiel s’opére entre les cordons successifs.
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La largeur du cordon devra donc étre adaptée a chaque jeu de parametres puissance-vitesse-

épaisseur.
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Figure 102 : Largeur du cordon en fonction de la vitesse de balayage du laser pour une puissance de 60 W (a)
pour des films de 3 épaisseurs différentes et pour une épaisseur de film de 13 um pour 3 puissances laser
différentes (b)

Ces résultats montrent ainsi I’importance de I’épaisseur du dépdt sur le frittage. L’€épaisseur
de 5 um semble la plus optimale puisque les films associés sont les seuls pour lesquels 1’absence
totale de fissures, pour certains jeux de parameétres (vitesse/puissance) du laser, est observée.
Cependant, la réalisation de motifs de forme carrée, par succession de lignes de lasage paralléles
et adjacentes, pourrait modifier 1’interaction rayonnement-matiére puisqu’un nouveau
parametre entre en compte dans le calcul de 1’énergie appliquée au motif 2D : I’espacement

entre les cordons.

V.2.3.2. Frittage de motif carré
Des motifs de forme carrée sont ainsi réalisés a une puissance de 40 W afin de limiter la
fusion de la matiere, notamment pour les deux films les plus épais. L’espacement entre les
cordons est fixé égal a la largeur du cordon, déterminée précédemment pour chaque couple

puissance/vitesse, afin d’éviter des zones subissant un « double » échauffement.

Deux tests de lasage de motifs carrés, pour des films de 13 et 30 um d’épaisseur, ont été
effectués respectivement a une vitesse de 250 et 750 mm/s et avec un espacement entre les
cordons de 60 et 40 pum. Les images MEB des motifs carrés (zones frittées) confirment les
résultats précédents de microscopie optique obtenus sur les films irradiés selon un simple
cordon, a savoir que I’irradiation de la matiére par le laser entraine la formation d’écailles et un
arrachement de la poudre (Figure 103). Le frittage d’un motif bidimensionnel, comme attendu,
ne résout pas la problématique d’écaillage.
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Figure 103 : Images MEB de carrés frittés avec les parametres suivants : e = 13 um, P =40 W, v = 250 mm/s, hs = 60 um (a)
ete=30um, P =40 W, v =750 mm/s, hs = 40 um (e : épaisseur du lit de poudre, P : puissance du laser, v : vitesse de
balayage, hs : espacement entre les cordons)

Pour un lit de poudre d’épaisseur 5 um, le frittage a été réalis¢ a des vitesses de 5, 10 et 30
mm/s, a une puissance de 40 W. L’espacement entre les cordons a été fixé a 80 um, quelle que
soit la vitesse de balayage, car la largeur du cordon reste grossierement autour de cette valeur
sur cette gamme de vitesse. Pour des vitesses de 5 et 10 mm/s, des motifs carrés continus de
coloration blanche en comparaison des parties non irradiées du film sont observés tandis que
des rubans se forment et se détachent du substrat pour 30 mm/s (Figure 104). Le
diffractogramme des rayons X de la zone irradiée a 40 W et 5 mm/s montre qu’apres frittage,

la phase apatitique reste monophasée (Figure 105).

Des images MEB (Figure 104) ont été réalisées sur chacun des échantillons ainsi que sur
une zone non frittée. A vitesse minimale (5mm/s), la couche est uniforme, aucun phénomene
de fusion ou fissuration n’est observée tandis qu’a une vitesse de 10 mm/s, des fissures
commencent a apparaitre pour finalement former des rubans (déposés sur un adhésif en
carbone) correspondant a chaque ligne irradiée a une vitesse de 30 mm/s. L’irradiation de la
matiere a une trés faible vitesse pourrait ainsi permettre d’atténuer le gradient thermique et de
promouvoir une relaxation des contraintes plus diffuse le long du cordon. Au contraire, malgré
une énergie linéique plus faible, les frittages laser pour de plus hautes vitesses de balayage,
induisent des gradients thermiques et donc des contraintes plus importantes, et provoquent le
décollement de chaque cordon indépendamment les uns des autres. La vitesse de 5 mm/s rejoint
la vitesse optimale de 3,3 mm/s déterminée par Shuai et al. dans leurs études sur la mise en
forme d’HA nanométrique pure par SLS [202]-[204].

La cohésion mécanique des rubans (facilement manipulables aprés leur décollement)
obtenus a une vitesse de 30 mm/s laisse penser que les zones frittées a plus faible vitesse (donc

202



Chapitre V. Applications des HA substituées au cuivre

Zone non
frittée

OND
Lo

T

=LA i 2%

Lt
>,
y

~

Vitesse de balayage
(mm/s)

Figure 104 : Images MEB d’une zone non frittée et de motifs carrés frittés avec P =40 W, hs = 80 um et
différentes vitesses de balayage.

a plus haute énergie) possedent également une certaine tenue mécanique. En effet, si les
gradients thermiques ont pu pour ces faibles vitesses étre minimisés, permettant une
réorganisation de la matiere frittée sans arrachement du substrat, I’énergie regue par la matiere
étant plus importante, les températures moyennes atteintes lors de I’irradiation laser ne peuvent
étre que plus élevées. L’avancement du frittage est donc plus important pour les faibles vitesses.
Néanmoins, les images MEB a fort grossissement ne rendent pas compte d’un avancement dans
le frittage visible pour les zones lasées en comparaison des zones non irradiées : absence de
cols de frittage bien identifiés, conservation de la porosité. Pourtant, I’observation de rubans se

décollant pour les vitesses de balayage rapides, laisse imaginer que I’irradiation de la matiére
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par le faisceau laser pourrait avoir permis la consolidation du lit de poudre grace au
développement de cols de frittage entre les particules correspondant a la premiére étape du
processus. Ainsi, sur les couches de plus faibles épaisseurs, un frittage sélectif d’avancement
tres partiel mais permettant d’assurer une cohésion mécanique aux zones frittées, pourrait étre
poursuivi par une étape de frittage naturel qui renforcerait la densification de la piece. Les

rubans obtenus a haute vitesse de balayage ont ainsi été soumis a des traitements thermiques a

haute température.
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Figure 105 : Diffractogramme des rayons X (CuKa1Koy) de la zone frittée selon un motif carré
a40 W et 5 mm/s (hs = 80 pm)
V;

Figure 106 : Images MEB aprés frittage & 1300°C - 1h (trempe a I’air) des rubans obtenus par SLS pour e =5
pm, P =40 W, v =5 mm/s et hs = 80 um

Le recuit des rubans a 1300°C pendant 1 h, suivi d’une trempe a I’air, permet effectivement
au processus de frittage de se poursuivre. Les images MEB des rubans recuits (Figure 106)
montrent la formation de joints de grains entre les particules. Un retrait dans la largeur du ruban
d’environ 10% est par ailleurs noté. L’apport de matiere insuffisant du fait de la faible épaisseur

des rubans pourrait étre a 1’origine de la porosité restante, évaluée a environ 7% a 1’aide du
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logiciel Imagel. En effet, la taille des grains de ces rubans étant maintenant égale a 1’épaisseur
du ruban, la densification de ces rubans « monocouches de grains » est donc difficile. Les
petites particules visibles aux joints de grains correspondent probablement a de 1’oxyde de
cuivre CuO, par analogie avec les résultats obtenus en frittage conventionnel au chapitre I1II.
Des fissures, possiblement apparues lors du frittage laser, de la manipulation des rubans ou de

la trempe a 1’air, sont également observées en surface.

L’¢élaboration d’un film pré-fritté, sans phénomene de fissuration, a ainsi pu étre réalisée
par frittage laser sélectif d’un lit de poudre de 5 um d’épaisseur a une puissance de 40 W et une
vitesse de 5 mm/s (hs = 80 um). L’irradiation de la matic¢re a une vitesse trés lente permettrait
la formation de col de frittage entre les particules et la minimisation du gradient thermique le
long du cordon empéchant ainsi la fissuration du lit de poudre. Il faut noter que c’est en
abaissant I’épaisseur des films que les meilleurs comportements sous frittage laser sont
observés. Ceci pourrait davantage provenir d’une diminution de 1’énergie recue par le film que
d’une augmentation des propriétés ¢élastiques du film. En effet, des travaux calculatoires réalisés
dans le cadre de la thése de Frangois Rouzé 1’Alzit (en cours) démontrent que 1’énergie
volumique regue par la couche mince est proportionnelle a la poire de pénétration du laser. Dans
le cas du film le plus mince, son épaisseur de 5 um est supposée inférieure a la profondeur de
pénétration du rayonnement laser diminuant ainsi 1’énergie appliquée a la couche mince. Cet
abaissement de 1’énergie regue a ainsi permis d’explorer des vitesses de balayage beaucoup plus
faibles, paramétre clé pour permettre la relaxation des contraintes engendrées par le début de
frittage créé sous laser.

L’ensemble de ces résultats montre que la technique de SLS pourrait permettre la création
de pieces de forme complexe pré-frittées et manipulables grace a la tenue mécanique conférée
par les ponts de frittage. Pour le moment, seuls des rubans de largeur d’une centaine de microns
pour une €paisseur de 5 um ont été produits mais dans 1’avenir, 1’abaissement de la puissance
du laser dans le but de diminuer davantage les vitesses de balayage pourrait permettre
d’accroitre la densification du lit de poudre et donc de fabriquer des films autosupportés ou des

objets de géométrie plus complexe.

V.2.3.3. Frittage multi-couches
Des essais de frittage laser sur plusieurs dépdts successifs de 5 um d’épaisseur ont
finalement été réalisés a une puissance de 40 W, une vitesse de 5 mm/s et un espacement entre

les cordons de 300 ou 500 um. Le premier dépot est d’abord irradi¢ selon une direction
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horizontale, un nouveau dip-coating de la lame de verre est effectué et la matiére est a nouveau
irradiée avec les mémes parameétres selon une direction verticale. Ces étapes sont répétées
jusqu’a obtenir 6 dépdts successifs frittés. Des images des couches frittées a différents stades

ont été réalisées a 1’aide d’un microscope binoculaire (Figure 107).

Nombre de dépéts

o . .
o .

Figure 107 : Images, prises a I’aide d’une loupe binoculaire, de carrés frittés a 40 W, 5 mm/s et pour deux
espacements de cordons hs. Le frittage SLS est réalisé entre chaque dép6t de 5 um jusqu’a un nombre
de dépdts égal a 6.

L

Ces essais ont mis en lumiére la problématique liée a I’épaisseur des couches minces déja
observée précédemment. En effet, dés la deuxiéme irradiation, le cordon central entre en fusion
et des fissures apparaissent dans une direction perpendiculaire au passage du laser (Figure
108a). De plus, les cordons frittés précédemment dans une direction horizontale ne sont pas
visibles, toute la matiére semblant s’étre réarrangée sous 1’effet du laser du fait des gradients de
tension de surface créés [259]. L’accroissement du nombre de dép6ts entraine un élargissement
de la zone de fusion, 1’épaisseur des films conservant dans ce procédé multicouche un impact
sur les largeurs de cordon, comme précédemment observé sur des monocouches d’épaisseurs
variables. Avec I’augmentation du nombre de couches, des cavités de surfaces, liées a la fusion-
solidification de zones de plus en plus larges, apparaissent au centre des cordons, tandis que la
zone non frittée devient de plus en plus déformée en raison des irradiations horizontales
précédentes. Des images MEB avec un fort grossissement, qui ont été realisees dans une zone
non soumise a l’action du laser a proximité (dizaines de pum) de la partie centrale fondue,
montrent des cols de frittage nettement visibles (Figure 108b). En modulant la puissance du
laser, il serait donc possible de former des ponts conséquents entre les particules et ainsi
d’augmenter la tenue mécanique de la piece. Ce premier test de fabrication réellement additive
(couche-par-couche), en comparaison avec les études sur monocouches, montre surtout qu’il
est possible ici d’achever des films cohérent d’un point de vue mécanique, assez peu fissurés,

alors que des températures extrémement élevees au-dela de la température de fusion ont été
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atteintes. La construction d’un film d’une épaisseur donnée obtenu couche-a-couche permet
donc bien une relaxation des contraintes bien plus conséquente que pour un film monocouche

de méme épaisseur.

. one irradiée fondue
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Figure 108 : Images MEB aprés 2 (gauche) et 6 (droite) dépdts avec frittage entre chaque dép6t (a) ; zone non
soumise a I’action du laser, a proximité de la zone centrale fondue (b)

Ces résultats laissent donc entrevoir la possibilité, aprés optimisation des paramétres du
procedé (épaisseur des couches, puissance et vitesse du balayage du laser, adaptation d’un
nouveau jeu de parameétres a chaque nouvelle couche sur les premiers dépots, etc...) d’obtenir

des céramiques denses par frittage sélectif laser.

V.3. Conclusions

Malgré un léger effet négatif du cuivre sur la morphologie et ’activité métabolique des
cellules MC3T3-E1, les tests biologiques ont montré que les composés CuVSx (x < 0,7) sont
biocompatibles et non cytotoxiques aprés 5 jours de culture in vitro. La biocompatibilité des
matériaux sur des durées de culture plus longues devra étre vérifiée. De méme, un faible effet
négatif du cuivre sur I’habilité des cellules a se différencier a été observée dans le cas des
protéines RUNX2, OPN et ALP, cependant seule une différence significative comparée a I’HA
a été notée pour le composé CuVSO0,7 dans le cas de I’expression de RUNX2. L’expression du

collagéne de type I semble en revanche peu affectée par la présence de cuivre, I’activité
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ostéogénique pourrait donc étre favorisée par la production de COL I. De nouvelles expériences

indépendantes devront étre réalisées pour le confirmer.

Des couches minces d’une poudre CuVS0,1, préalablement calcinée a 1100°C, réalisées
par dip-coating sur lame de verre a partir d’une suspension céramique, ont pu étre mises en
forme par SLS. En effet, malgré la faible absorption du matériau a la longueur d’onde du laser
(environ 8%), un lit de poudre de 5 pm d’épaisseur a pu étre pré-fritté selon un motif carré a
une puissance de 40 W et une vitesse de 5 mm/s (hs = 80 um). La vitesse de balayage trés lente
permet avantageusement de réduire le gradient de température le long du cordon et donc la
présence de contraintes locales, limitant ainsi I’apparition de fissures. Bien que les images MEB
ne rendent pas compte du processus de frittage, la formation de rubans manipulables a une
vitesse de 30 mm/s témoigne d’une certaine cohésion entre les particules via la formation de

cols de frittage.

En outre, les premiers essais de frittage de films plus épais obtenus couche-par-couche a
partir de dépot d’épaisseurs fines (avec irradiation entre chaque dépot) sont encourageants, et
montrent que la propagation de fissures et la formation d’écailles délaminées peuvent étre
drastiqguement limitées par rapport aux premiéres tentatives de frittage de monocouches plus

épaisses. Ces résultats ouvrent la voie a de larges études d’optimisation paramétrique.

Par ailleurs, 1’étude du frittage sur une gamme de puissance plus faible (< 40 W, limite
basse de I’appareil) serait intéressante pour pouvoir réduire encore davantage les vitesses de
balayage du laser afin d’accentuer le processus de frittage sans pour autant engendrer la
formation de fissures, mais également pour mettre en forme des composés CuVSx avec un taux
de cuivre plus élevé et donc d’absorption plus importante a la longueur d’onde du laser.
L’utilisation de filtres (diffusifs ou absorbants) pourrait permettre de réduire de fagon contrdlée

la puissance délivrée par le laser au niveau de la surface des échantillons.

Cette étude exploratoire montre d’ores et déja que la technique de SLS pourrait ainsi étre
envisagée pour élaborer des revétements de céramiques frittées sur différents substrats voire de
films céramiques autosupportés. Plusieurs champs d’application comme dans le domaine
biomédical mais également électronique ou optique pourraient étre explorés. Par exemple,
I’équipe envisage le frittage laser sélectif de films minces de VO pour des applications dans
les fenétres intelligentes de contréle solaire/thermique (largement développés a I’'ICMCB
[260]-[262]).
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Ce travail avait pour but de synthétiser, par coprécipitation et par voie solide, et de
caractériser des hydroxyapatites dopées au cuivre ou au fer. L’étude de leur frittabilité ainsi que
I’évaluation de leurs propriétés biologiques et leur mise en forme par frittage laser sélectif

faisaient également partie des objectifs de cette thése.

Une premiére partie, s’est intéressée a la préparation de phases hydroxyapatite (HA)
dopées au cuivre. La synthése par coprécipitation, a partir de nitrates de calcium et de cuivre,
d’hydrogénophosphate d’ammonium avec un rapport molaire (Ca+Cu)/P = 10/6 a permis
’élaboration de phases pures Cu''HA de couleur bleue aprés calcination du produit a
relativement basse température (600°C). Le cuivre(ll) se situe dans un site octaédrique avec
une distorsion orthorhombique (du moins quadratique), sur la base des études RPE et de la
spectroscopie UV-visible-NIR, comprenant plusieurs types de ligands : OH et O%. Parmi les
liaisons Cu-O et Cu-OH, identifiées par XPS, 4 oxygeénes se situent a une distance de 1,94 A
tandis que les deux autres, distribués aléatoirement d’un site a ’autre, se situent a des distances
supérieures a 2 A sur la base de ’affinement des oscillations EXAFS. Les interactions Cu-Cu
identifi¢es en RPE témoignent d’une certaine proximité entre les ¢éléments dopants. Ces
résultats suggerent que le cuivre substitue le calcium au niveau du site distordu Ca(2) proche
des groupements hydroxyles et capable de s’accommoder aux effets de distorsion propres a
’effet Jahn-Teller du cuivre. Cependant, la formation du complexe [Cu(NH3)s]** lors de la
synthése empéche un contrdle précis sur la composition finale de I’'HA dopée, notamment sur

le taux de cuivre incorpore.

L’utilisation de nouveaux précurseurs (hydroxyde de calcium, nitrate de cuivre et
hydrogénophosphate d’ammonium), toujours avec un rapport (Ca+Cu)/P = 10/6, permet
d’éviter la formation du complexe [Cu(NH3)4]** mais, en revanche, ne permet pas d’obtenir un
précipité homogene d’HA sans phase secondaire au cuivre. Une nouvelle approche a alors éte
envisagee : incorporer le cuivre au sein de I’apatite par réaction a haute température entre un

précurseur au cuivre et une HA stoechiométrique.

La réaction par voie solide entre une HA stoechiométrique et 1’oxyde de cuivre CuO a des
températures supérieures a 1100°C a permis 1’élaboration de phases CuHAx pures (dans la
limite de détection de la DRX), de couleur violette, pour x < 0,7 dans la formule théorique

Ca10Cux(PO4)sOyH;. Le cuivre, dont la position a été établie par des analyses DRX, se situe au
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centre des tunnels hexagonaux, entre deux ligands hydroxyles, a la position de Wyckoff 2b
(0,0,0). Lors du traitement thermique, la réduction des ions Cu?* en Cu* est concomitante a la
stabilisation du cuivre dans I’HA dans le tunnel hexagonal. L’incorporation du cuivre au degré
d’oxydation +I au sein de I’apatite mis en évidence par spectroscopie XANES, explique la
couleur violette des échantillons. L’ incorporation des ions Cu®, procédant par substitution d’un
atome d’hydrogéne par le cuivre(I), mise en évidence par spectroscopie FTIR, engendre la
formation de chaines linéaires O-Cu-O majoritairement isolées pour x < 0,3 . De plus, 1’étude
EXAFS a montré, grace a la géomeétrie linaire de ces clusters qui se traduit par des effets de
diffusion multiple, I’existence de chaines [Cu-O]n avec n > 2 qui n’apparaissent clairement que
pour de plus forts taux de cuivre : x = 0,5. La forte covalence de la liaison Cu-O dans une telle
configuration en haltére conduirait a une forte hybridation entre les orbitales 3d-4s du cuivre et
les orbitales 2p de I’oxygéne. La formation de centres paramagnetiques transitoires par transfert
métal-ligand-métal le long des clusters linéiques Cu-O-Cu de type O, de configuration
électronique 2p°, et de type CuC dés lors dans une configuration 3d*4s' expliquerait

I’observation d’un signal RPE a basse température.

La frittabilit¢ de I’HA est tres peu affectée par le dopage au cuivre, la température
maximale de frittage se décalant seulement de 20°C vers les plus hautes températures par
rapport a I’HA pure (Tmax =® 1000°C) . Des céramiques CuHAX denses, avec un taux de
densification supérieur a 95%, ont pu étre obtenues par traitement thermique a des températures
supérieures ou égales a 1100°C. La présence d’une phase riche en cuivre en surface et aux joints
de grains ainsi que I’apparition d’oxyde de cuivre CuO par recuit additionnel des phases CuHAX
a 700°C sous air confirment que I’insertion du cuivre au sein de 1’apatite n’est possible que tres
majoritairement sous la forme de Cu'. En effet, la métastabilité du cuivre(l) additionnée a
I’instabilité du cuivre(IT) au sein de I’HA provoquent la démixtion de phases riches en cuivre
avec 1’oxydation de Cu' lors de la descente en température. Aprés insertion du cuivre a haute
température, la réalisation d’une trempe rapide empéche la réoxydation du cuivre(l) et permet
donc 1’élaboration de phases CuHA pures de formule générale CaioCu'x(PO4)s(OH)2xOx. La
mise en forme des phases CuHA a donc pu étre envisagée par frittage laser sélectif : au vu de
la rapidite des montées et descentes en température lors du procédeé, la démixtion du cuivre
pourrait étre évitée. Des couches minces de 5 um d’épaisseur, déposées par dip-coating sur des
lames de verre transparentes (insensibles au laser), ont ainsi pu étre pré-frittées selon des
cordons ou des motifs carrés (espacement entre les cordons de 80 pm), grace a 1’optimisation

des parametres de frittage. L’ utilisation d’une vitesse de balayage du laser tres lente de 5 mm/s,
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aune puissance de 40 W, permet de réduire les gradients thermiques subis par le film céramique
et donc assure la relaxation des contraintes locales inhérentes au frittage, empéchant ainsi
I’apparition de fissures. De plus, la formation de rubans manipulables, aprés leur décollement
du substrat, obtenue pour une vitesse de balayage du laser de 30 mm/s témoigne
indubitablement d’une certaine cohésion entre les particules via la formation de cols de frittage.
Finalement, les premiers essais de mise en forme 3D couche-a-couche, réalisés en alternant le
dépdt d’une couche de 5 um d’épaisseur et une étape d’irradiation, sont encourageants puisque
la propagation des fissures et la formation d’écailles peuvent étre drastiquement limitées par
rapport au frittage de monocouches plus épaisses. Ces résultats ouvrent la voie a de larges

¢tudes d’optimisation paramétrique.

L’évaluation de la biocompatibilité des céramiques indique que les phases CuHAX
(x < 0,7) sont biocompatibles et non-cytotoxiques sur des temps de culture jusqu’a 5 jours.
Bien que les matériaux contenant les taux de cuivre les plus élevés (x = 0,5) semblent avoir un
léger impact négatif sur Iactivité métabolique des cellules et sur ’expression de certaines
protéines, marqueurs de ’ostéogéneése, telle que 1’ostéopontine ou la phosphatase alcaline,
aucune différence significative au regard de ’HA pure n’est observée. En outre, selon la
quantité de dopant utilisée, I’insertion du cuivre pourrait avoir un impact positif sur I’expression

du collagene de type I comparé a ’HA pure.

Une seconde partie, a traité de la préparation de phases d’hydroxyapatites dopées au fer,
réalisées par voie solide, en se donnant les moyens de maitriser le degré d’oxydation du fer (Fe'"
ou Fe'") par le choix du précurseur et de I’atmosphére de recuit. Des phases Fe''HAX pures,
dans la limite de détection des DRX, ont été synthétisées par réaction par voie solide sous air
entre I’hématite Fe,O3 et I’HA a des températures de recuit comprises entre 1100°C et 1200°C
pour x < 0,5 dans la formule théorique CaioFex(PO4)sOyH;. Dans ces phases, le fer(III) s’inseére
majoritairement dans les tunnels hexagonaux entre les triangles formés par les ions calcium
Ca(2) a la position de Wyckoff 12i (0, 0,14, 0,45). Un deuxieme site, identifié par spectroscopie
Maossbauer, présente un signal avec un déplacement isomérique trés faible (6 = 0,09 mm/s) et
pourrait étre dii a un rapprochement du fer vers I’axe hexagonal. L’insertion du fer(III) au sein
du site majoritaire, en coordinence 4 ou 5, entraine la substitution d’un ion Ca®* (présence de
lacunes cationique dans le site 6h de Ca(2)) et d’un ion H selon la formule
Caio-xFex(PO4)s(OH)2.xOx. La formation de phases a la fois riches en calcium et en fer, pour un
taux de dopant x = 1,0 (qui est au-dela de la limite de solubilité du fer dans I’apatite), confirme

la substitution du calcium. Cependant, selon la température de calcination, ce sont des phases
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de phosphate tricalcique pauvres en calcium qui apparaissent majoritairement quel que soit le
taux de dopant. La charge élevée (pouvoir polarisant accru) et la localisation des ions Fe®*
stabilisés entre les sites Ca(2) dans les canaux hexagonaux seraient a 1’origine d’une

réorganisation structurale de 1’apatite plus complexe.

Des phases Fe''HAx pures ont également été élaborées par réaction par voie solide sous
argon entre I’acétate de fer(Il) Fe(CH3COO)2 et I’HA jusqu’a des températures de 1300°C pour
x < 1,0 dans la formule théorique CaioFex(PO4)sOyH;. Les ions Fe?* s’insérent majoritairement
au centre du tunnel hexagonal autour de la position de Wyckoff 2b (0, 0, 0,25), c’est-a-dire au
sein de sites différents des ions Fe**, par ailleurs trés proches du site d’insertion des ions Cu*
précédemment observés. A ce propos, si on note une augmentation des deux parameétres de
maille lors de la réaction par voie solide pour le cuivre, il faut mentionner une diminution du
parameétre a alors que le parameétre ¢ s’accroit dans le cas du fer. La réduction du paramétre a
pourrait des lors étre lié aux rapprochements des atomes O3 des groupements phosphates vers
la sphére de coordination du fer, ce qui n’est pas le cas avec I’environnement local en haltére
du cuivre monovalent. La conformation linéaire du fer(ll) est confirmée par le faible
déplacement isomérique (6 = 0,6 mm/s) établi par spectroscopie Mdssbauer mais cela n’exclut
pas la présence de 4 oxygenes O3 issus des groupements phosphate dans son proche voisinage,
de facon a décrire un octaédre volumineux mais aplati (coordinence [2 + x]) en accord avec le
spectre optique traduisant un champ octaédrique faible voisin de 1,2 eV. Ainsi tout comme le
cuivre monovalent et étant donné la faible valeur du déplacement isomérique déterminé par
spectroscopie Mossbauer, ici dans le cas du fer divalent localisé au centre des canaux
hexagonaux, une hybridation 3d-4s doit étre prise en compte au sein d’une liaison Fe-O avec
un caractére covalent assez marqué (liaisons Fe-O trés courtes selon I’axe hexagonal). Les
spectres Mdssbauer montrent par ailleurs qu’une partie des ions Fe?" se situe également dans
un site de coordinence 5 ou 6, correspondant probablement a un site du calcium (présence de
lacunes dans le site Ca(2)) tandis qu’une faible proportion de dopant s’est oxydée en ions Fe®".
La substitution majoritaire de deux atomes d’hydrogéne par les ions Fe?*, situés au centre des
canaux hexagonaux entre les groupes hydroxyles, nous conduit a décrire les Fe''HA selon la
formule suivante CazoFex(PO4)s(OH)2-2xO2x.

La frittabilité des HA dopées au fer est fortement influencée par la présence des réactifs
contenant du fer(l) comme du fer(lll). Le frittage se deéroule en deux étapes avec une
température maximale de frittage qui se décale de plus de 200°C en comparaison avec I’'HA

pure pour se situer entre 1200 et 1300°C. L’introduction du fer retarde donc le frittage,
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probablement a cause de 1’insertion plus tardive du fer au sein de 1’apatite comparé au cuivre.
Des céramiques denses, avec un taux de densification supérieur a 95%, ont tout de méme été
produites pour des températures de frittage comprises entre 1100 et 1300°C. De plus, la pureté
des phases a bas taux de fer(II), conservée a haute température, et leur propriété d’absorption
optique autour de 1 um notamment, sont prometteuses en vue d’une application en frittage laser

sélectif sous atmosphere neutre.

Ces travaux de thése offrent diverses perspectives. On peut noter que les analyses par DRX
couplées a plusieurs techniques de spectroscopie, uniquement sensibles aux éléments de
transition, comme les spectroscopies RPE, Mdssbauer ou optiques, ont permis de mettre en
lumiere les environnements locaux autour de ces éléments fer et cuivre au sein des phases
phosphatées dopées et pourraient faire 1’objet d’une méthodologie applicable a d’autres
éléments de transition. Des analyses XAS sur les phases FeHA pourraient étre effectuées afin
de déterminer avec plus de précision 1’environnement local autour du fer, au degré d’oxydation

+I1 notamment, et ainsi pouvoir statuer sur la coordinence du fer au centre du tunnel hexagonal.

Concernant les tests biologiques, les résultats encourageants obtenus pour les phases
CuHAX restent a approfondir : la biocompatibilité des matériaux sur des durées de culture plus
longues devra étre vérifiée et de nouvelles expériences indépendantes devront étre réalisées
pour confirmer les résultats de différenciation cellulaire. Ces tests préliminaires ont permis
d’envisager 1’étude du comportement biologique de ces biocéramiques vis-a-vis des cellules
endothéliales, responsables de la formation de nouveaux vaisseaux sanguins, ainsi que celle de
I’influence de ’architecture de céramiques CuHAX mises en forme par fabrication additive
(robocasting) sur la vascularisation et 1’ostéogénése (thése en cours du Dr. Julie Usseglio-
Grosso). Dans le cas du dopage au fer, la biocompatibilité des phases Fe''HAX et leur capacité
a induire la différenciation cellulaire pourront également étre évaluées, la majorité des articles

de la littérature font référence a des phases apatitiques contenant du fer a 1’état trivalent.

Enfin, concernant la mise en forme des matériaux, des céramiques denses de CuHA ou
FeHA ont pu étre elaborées laissant la porte ouverte a la réalisation de céramiques contenant
différents taux de porosité pour une application en reconstruction osseuse. De plus, les premiers
essais de frittage laser sélectif sur les phases CuHA, méme s’ils restent a optimiser, ont montré
des résultats encourageants. L’ouverture d’un nouvel axe paramétrique : la puissance du laser,
qu’il faut pouvoir contrdler, apparait comme nécessaire pour 1’optimisation morphologique des

films obtenus apres frittage laser. En effet, I’abaissement de la puissance du laser via
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Conclusion générale

I’utilisation de filtres absorbants ou diffusifs pourrait permettre de diminuer encore la vitesse
de balayage du laser appliquée aux films de céramiques (les résultats aprés frittage laser avec
les vitesses de balayage les plus faibles se sont avérés étre les meilleurs) ou encore d’étudier
des composés plus fortement absorbants a la longueur d’onde du laser (thése en cours de
Francois Rouzé 1’ Alzit). La technique de SLS pourrait ainsi étre envisagée pour ¢laborer des
revétements de céramiques frittées sur différents substrats voire de films céramiques
autosupportés dans le domaine biomédical mais aussi dans d’autres domaines. Par exemple,
I’ICMCB envisage d’étudier suite a ces travaux le frittage laser selectif de films minces de VO2
pour des applications dans les fenétres intelligentes de contrdle solaire/thermique (largement
développés dans le laboratoire [260]-[262]). La mise en forme d’architectures 3D couche-par-
couche pourra également faire 1’objet de nouveaux tests paramétriques suite a la mise en place
des filtres pour contréler la puissance du laser. Enfin, le frittage laser sélectif des phases Fe''HA
absorbant a 1 um semble tout-a-fait envisageable au vu des caractéristiques de frittabilité de
ces poudres mais devra étre effectué au sein d’une enceinte avec une atmosphére neutre
(adaptation de 1’appareillage au frittage SLS sous atmosphére contr6lé étant en phase
d’acheévement a ’'ICMCB).
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Annexes

Annexe 1 : Courbes granulométriques des melanges de poudres HA-précurseur de fer (5% mol.
de fer vises) attritées a 800 rpm pendant 3 h, ainsi que les tailles de particules associees D10 et

D90
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Annexes

Annexe 2 : Spectres FTIR des poudres CP01 et CuCPO1 calcinées a 600°C pendant 1 h
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Annexe 3 : Spectres FTIR des poudres CuVSx calcinées a 1100°C pendant 1h

La présence de la bande de vibration des groupements nitrates a 1385 cm™ est slrement due a
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NO,
harmoniques PO,

«—— H,0 adsorbée -

\
3600 3000 2400 1800 1200 600

\Y (cm'1)

217



Annexes

Annexe 4 : Oscillations EXAFS, transformée de Fourier et courbes simulées, associées aux
échantillons CuHAO0,3 (a) et CuHAO,7 (b)

1
a)
O 4
—_ — «~— CuHAO0,3 exp
« 5= —— CuHAO0,3 fit
e < A —— Cu(a)_04_
= > i ——Cu(a)_Ca_
S % =1 ——Cu(a)_03_
= — Cu(a)_Cu_
e ) o Cu(a)_04_Cu_
e & ——Cu(a)_04_Cu_04_
——Cu(a)_04_04_
-2 ——Cu(a)_04_
-6- T
4 6 8 10 12 0 1 2 3 4 5
k(AT r(A)
1,0
b) 1.
i
O-J‘/\/\/\/VW >
-1 0,0
o = —+— CuHAO,7 exp
< 2 @ -0,51 —— CuHAO7 fit
= < N |—Cu@oo4_
L JF— """V T 10l —— Cu(a)_Ca_
o L -2 —— Cu(a) 03
-4 /\/\A/\/\/v\/\/\/\ = ——Cu(a)_Cu_
o SAS apgsamens] <15 ——Cu(a) 04 Cu_
5 ——Cu(a)_04_Cu_04_
) 20 —Cu(a) 04 04_
’ —— Cu(a)_04
-6
R W e e 2,5
4 6 8 10 12 o 1 2 3 4 s
k(AT r(A)

218



Annexes

Annexe 5 : Représentation des oscillations EXAFS et de leur transformée de Fourier directe et
inverse en fonction de la largeur de la fenétre de Hanning
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Annexes

Annexe 6 : Spectre Mdsshauer du °’Fe, réalisé a température ambiante, d'un mélange de poudres
B-TCP/Fe304 (5% mol. vise) calcinées a 1200°C pendant 1 h ainsi que les composantes
hyperfines affinées associées

Vitesse (mm/s)

Absorption relative

5 (mm/s) A ou 2g (mm/s) H(T) I' (mm/s) Int. rel. (%)  Attribution

0,29(2) 1,60(8) - 0,26(4) 2(2) Fe* HS - HA
1,23(3) 1,02(6) - 0,28(3) 3(3) Fe2* HS - HA
0,28(1) -0,02(1) 49,2(3) 0,29(2) 35(3) Fe® HS - Fe,0,
0,66(1) 0,0(1) 45,9(3) 0,39(2) 49(3) Fe2*/Fe®* HS - Fe,0,
0,36(1) 0,11(1) 51,7(6) 0,29(3) 11(3) Fe® HS - Fe,0,
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Annexe 7 : Spectres FTIR des composés Fe"'VSx (x = 0,25 ; 0,5 ; 1,0) calcinés a différentes
températures
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Annexes

Annexe 8 : Spectres FTIR des composés Fe'""\/Sx (x = 0,25 ; 0,5 ; 1,0) calcinés & 1100°C-1h
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Annexe 9 : Spectres FTIR des composés Fe'VSx (x = 0,25 ; 0,5 ; 1,0) calcinés a différentes
températures
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Titre : Synthese, caractérisations structurales par spectroscopies et mise en forme
d’hydroxyapatites dopées au cuivre ou au fer

Résumé : L’hydroxyapatite (HA) de formule Caio(PO4)s(OH). fait partie des matériaux les plus utilisés en
reconstruction osseuse. L’amélioration de ses propriétés biologiques, notamment via le dopage par des
éléments traces présents dans le corps humain, fait 1’objet de récentes études. Cette thése porte ainsi sur
I’élaboration, la caractérisation structurale par spectroscopie et la mise en forme d’hydroxyapatites dopées au
cuivre ou au fer. Deux voies de synthese ont eté considérées : les synthéses par coprécipitation en milieu
aqueux ont permis d’¢élaborer des HA pures dopées au cuivre(ll) ou au fer(l11) stables a basse température
(< 600°C) tandis que les réactions par voie solide a haute température ont conduit a 1’élaboration d’HA pures
dopées au cuivre(l), au fer(Il) ou au fer(l1l) stables au-dela de 1100°C. Ces phases ont été caractérisées par
DRX ainsi que par diverses techniques spectroscopiques : FTIR, RMN, UV-vis-NIR, XPS, RPE, XANES-
EXAFS et Mdssbauer afin d’évaluer I’influence de I’incorporation des différents éléments de transition sur la
structure apatitique et de déterminer la localisation de I’élément dopant, son degré d’oxydation, sa
coordinence, ainsi que son environnement local. L’influence du cuivre et du fer sur la frittabilité¢ et la
densification des céramiques obtenues par voie solide ainsi que sur la croissance granulaire a ensuite été
¢tablie. Dans le cas des céramiques d’HA dopées au cuivre, la biocompatibilité des matériaux a été vérifice
sur des temps de culture de 5 jours avec la lignée cellulaire MC3T3-E1 et la capacité de ces cellules a se
différencier en cellules osseuses a la surface des céramiques semble peu affectée par la présence de cuivre
(jusqu’a 5,3% massique). Enfin, des films 2D pré-frittés de la phase d’HA contenant 0,8% massique de cuivre
ont pu étre mis en forme par frittage laser sélectif.

Mots clés : synthése ; hydroxyapatite ; caractérisations ; spectroscopie ; céramique ; fabrication additive

Title: Synthesis, structural characterizations from spectroscopy and shaping of
copper- or iron-doped hydroxyapatite

Abstract: Hydroxyapatite (HA), with formula Ca10(PO4)s(OH)2, is one of the most used material in bone
reconstruction. The improvement of its biological properties, in particular by doping with trace elements
present in the body, is the subject of recent studies. Therefore, this work deals with the elaboration, structural
characterizations from spectroscopy and shaping of copper- or iron-doped hydroxyapatite. Two synthesis
routes have been considered: syntheses by aqueous co-precipitation led to the elaboration of pure HA phases
doped with copper(Il) or iron(IIT) stable at low temperature (< 600°C) while high temperature solid-state
reactions led to the elaboration of pure HA phases doped with copper(l), iron(Il) or iron(l1l) stable above
1100°C. These phases have been characterized by XRD and various spectroscopic techniques: FTIR, NMR,
UV-vis-NIR, XPS, EPR, XANES-EXAFS and Madssbauer in order to evaluate the influence of the
incorporation of the different transition elements into the apatitic structure and to determine the location of
the doping element, its degree of oxidation, its coordination, as well as its local environment. The influence
of copper and iron on the sinterability and densification of ceramics obtained by solid-state reaction and on
the granular growth has been then established. In the case of copper-doped HA ceramics, the biocompatibility
of the materials has been verified over a 5-day culture time using MC3T3-E1 cell line and the presence of
copper does not seem to affect the cell differentiation onto the ceramic surface (up to 5.3 wt%). Finally, pre-
sintered 2D films of the HA phase containing 0.8 wt% of copper have been shaped by selective laser sintering.

Keywords: synthesis; hydroxyapatite; characterizations; spectroscopy; ceramic; additive manufacturing
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