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 Abréviations 

HA : Hydroxyapatite  

OC : Ostéoclastes 

OB : Ostéoblastes 

- ou -TCP : Tricalcium phosphate de phase  ou  

MCPM : Monocalcium phosphate monohydrate 

TTCP : Tétracalcium phosphate 

DCPD : Dicalcium phosphate dihydrate 

OCP : Octacalcium phosphate 

CDA : Apatite déficiente en calcium 

CPC : Ciment phosphocalcique 

HAC : Hydroxyapatite Carbonatée 

PMMA : Poly(méthacrylate de méthyle) 

BP : Bisphosphonates 

BO : Oxygènes pontants (Bridging Oxygen) 

NBO : Oxygènes non-pontants (Non-Bridging Oxygen) 

ONB : Nombre d’atomes d’oxygène non-pontants 

ICP-AES : Inductively Coupled Plasma Atomic Emission Spectroscopy 

Technique également nommée ICP-OES (Optical Emission Spectroscopy) 

LQ : Limite de quantification en ICP-AES 

TRIS et T : Trishydroxyméthylaminométhane (C4H11NO3) 

P : Solution de phosphate 

E : Eau ultra pure (18M ) 

Bioglass
®
 45S5 : Bioverre de référence 

CaP : Phase phosphocalcique 

SBF : Fuide physiologique simulé (Simulated Body Fluid) 

RMN : Résonance Magnétique Nucléaire 

MAS : Rotation à l’angle Magique (Magic Angle Spinning) 

TOP : Processus d’acquisition RMN (Two dimensional one pulse spectroscopy) 

CPMAS : Expérience par transfert de polarisation (Cross-Polarization Magic Angle Spinning) 

HETCOR : Expérience de corrélation hétéronucléaire (Heteronuclear Correlation) 

FWMH : Largeur à mi-hauteur d’une raie de résonance 

DMfit : Logiciel de simulation des spectres RMN 
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GIM : Modèle de simulation des noyaux quadripolaires (Gaussian Isotropic Model) 

TMS : Tétraméthylsilane 

DRX : Diffraction des Rayons X 

MEB-FEG : Microscopie Electronique à Balayage couplée à un canon d’émission de champ 

(Field Emission Gun) 

EDX : Energy Dispersive X-ray spectroscopy 

MET : Microscopie Electronique en Transmission 

FTIR : Spectroscopie InfraRouge (Fourier Transform InfraRed) 
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Cette thèse s’inscrit dans le contexte du développement de biomatériaux synthétiques pour la 

réparation ou la reconstruction osseuse. En comparaison avec les autogreffes ou les 

allogreffes, utilisées en chirurgie réparatrice osseuse, les dispositifs synthétiques présentent 

l’intérêt de pouvoir être produits en grande quantité, d’être facilement adaptables en termes de 

composition et de forme, et d’être, éventuellement, fonctionnalisables avec un agent 

thérapeutique selon l’application visée. Dans ces travaux, nous nous sommes intéressés à 

deux types de biomatériaux de composition chimique très différente : les verres de phosphates 

de calcium dopés avec du gallium et le verre Bioglass
®
 45S5. 

 

Les verres de phosphates de calcium présentent l’intérêt d’être biocompatibles et de posséder 

de bonnes propriétés de dissolution. De plus, leur composition est facilement modulable ce 

qui permet l’incorporation d’éléments chimiques ayant des propriétés spécifiques. De ce fait, 

il nous a semblé intéressant de doper ces verres de phosphates de calcium avec l’élément 

gallium qui possède des propriétés bactéricides 
[1]

 et qui est connu pour être un agent 

inhibiteur efficace de la résorption osseuse 
[2]

. Les verres obtenus peuvent être potentiellement 

considérés comme un nouveau dispositif de livraison de principe actif pour traiter 

l’ostéoporose (maladie caractérisée par une suractivité de la résorption osseuse). 

Dans ce travail, nous avons donc synthétisé des verres de métaphosphates de calcium 

contenant une proportion croissante de gallium. La structure de ces verres a été caractérisée 

par Résonance Magnétique Nucléaire haute résolution, ce qui nous a permis de sonder 

sélectivement les variations des environnements chimiques du phosphore et du gallium lors de 

l’ajout progressif de Ga
3+

 dans la composition du verre. Ces matériaux étant destinés à être 

implantés dans l’organisme (via l’incorporation dans un ciment médical, par exemple), l’étude 

du comportement de ces verres en solution est nécessaire. Nous avons donc étudié la 

dissolution de ces verres dans différentes solutions. 

 

Le verre Bioglass® 45S5 (appartenant au système SiO2-Na2O-CaO-P2O5) est le bioverre de 

référence utilisé, aujourd’hui, dans différentes situations cliniques en chirurgie réparatrice 

osseuse (comblement des défauts osseux de la mâchoire, remplacement des osselets de 
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l’oreille interne) 
[3-4]

. La structure de ce verre a été largement étudiée par différentes 

techniques (Raman, FTIR, DRX, RMN, …) mais certains aspects structuraux restent encore 

débattus dans la littérature 
[5]

 (type de distribution des cations autour des groupements 

phosphates, existence de liaisons Si-O-P). Nous avons donc, dans un premier temps, effectué 

une caractérisation structurale approfondie par RMN, en mettant en œuvre des expériences de 

simple et double résonance. Ces expériences permettent d’étudier les environnements 

chimiques locaux du 
31

P et du 
29

Si, d’une part, et de sonder les proximités spatiales Na-P et 

Si-P, d’autre part. La bioactivité du Bioglass
®

 45S5 se traduit par sa capacité à former une 

couche d’apatite, très similaire à celle rencontrée dans l’os naturel, lorsqu’il est implanté dans 

l’organisme 
[6]

. Cette couche d’apatite permet l’établissement de liaisons fortes entre le 

Bioglass
®

 et le tissu osseux 
[7]

. L’étude des réactions qui ont lieu entre le bioverre et le milieu 

biologique a été menée très tôt dans un milieu physiologique simulé (Simulated Body Fluid 

SBF, en anglais) pour limiter le nombre d’expérimentations sur modèle animal, comme cela 

était effectué précédemment. Cinq réactions successives aboutissent à la formation, à la 

surface du bioverre, de la couche d’apatite. Cependant, il n’y a, à notre connaissance, aucune 

étude décrivant un suivi quantitatif des étapes de la réaction 45S5/SBF. Dans notre travail 

nous avons donc utilisé la RMN pour effectuer un tel suivi. Nous avons également employé 

d’autres techniques de caractérisation pour étudier les transformations du verre 45S5 en 

fonction du temps d’immersion en SBF  

 

Ce manuscrit est découpé en trois parties : 

 

La première partie réunie des notions générales concernant l’os, les traumatismes et les 

maladies auxquels il peut être soumis – et en particulier, l’ostéoporose – les différents types 

de biomatériaux et leur utilisation. 

 

La deuxième partie traite de la synthèse et de la caractérisation par RMN haute résolution 

solide de verres de métaphosphates de calcium dopés avec du gallium. Dans un premier 

temps, nous présenterons des informations générales sur la structure de ce type de verre et sur 

ce qui est connu sur le gallium en termes d’activités antirésorptive et thérapeutique. On 

décrira également quelques notions concernant le comportement en solution de ce type de 

verre et du gallium. Dans un deuxième temps, nous présenterons les résultats obtenus. 

- En ce qui concerne les verres initiaux, la RMN des noyaux 
31

P et 
71

Ga permet d’étudier, 

d’une part, la modification de l’environnement du phosphore par la présence du gallium, et 
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d’autre part, les différentes formes sous lesquelles ce dopant s’insère dans le réseau 

phosphate. 

- Après immersion des verres dans trois types de solution, la caractérisation par ICP-AES des 

lixiviats donne accès aux concentrations relarguées pour chaque élément, et permet d’amorcer 

une discussion sur le mécanisme de dissolution auxquels sont soumis les verres. En parallèle, 

l’étude RMN du 
31

P des échantillons immergés permet de suivre l’évolution des espèces 

initiales du verre et des espèces formées au contact avec la solution, et d’apporter des 

éléments de réflexions pour compléter les observations faites par ICP-AES concernant la 

dissolution. 

 

La troisième et dernière partie présente la synthèse et la caractérisation par RMN du 

Bioglass
®

 45S5 et l’étude de la réaction 45S5/SBF. Dans un premier temps, nous présenterons 

des données générales concernant ce type de verres en termes de structure et en termes de 

réactivité par rapport à un fluide physiologique simulé. Puis, dans un second temps, nous 

exposerons les résultats obtenus. 

- La caractérisation par RMN MAS du 
29

Si et 
31

P de la structure initiale du verre permet 

d’étudier l’impact de l’insertion de P2O5 dans le réseau silicate ainsi que la nature des unités 

phosphates présentes dans ce réseau. Nous présenterons, en particulier, les expériences RMN 

REDOR 
31

P-
23

Na et 
31

P-
29

Si. 

- Le suivi de la réaction 45S5/SBF réalisé par RMN, couplée à d’autres techniques de 

caractérisation, permet d’étudier de façon fine et quantitative : l’évolution de la structure au 

cœur et à la surface du verre, ainsi que la structure des différentes couches qui se forment à la 

surface du verre, et notamment de l’hydroxyapatite, qui confère au Bioglass
®

 45S5 sa 

propriété de bioactivité. 

 

 

 

 

 



 

 

  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

  



 

 

  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 PARTIE 1 : 

 

OS, OSTÉOPOROSE ET BIOMATÉRIAUX : 

GÉNÉRALITÉS 
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I.  L’os 

Le squelette joue plusieurs rôles dans le corps. Tout d’abord, il en est l’architecture : il a donc 

un rôle de support mécanique, il permet au corps de se déplacer. Il vient aussi protéger les 

organes, par exemple, la cage thoracique pour les poumons et le cœur. Il joue également un 

rôle important dans le métabolisme des sels minéraux, et en particulier celui du calcium et du 

phosphore 
[8]

. 

 

I.A. Structure et composition de l’os 

L’os est composé de deux types de matrice : d’une part, la matrice organique qui représente 

25 % de la masse osseuse et qui est majoritairement composée de collagène (protéines) ; et 

d’autre part, la phase inorganique (65 % en masse) dont le composant principal est une apatite 

phosphocalcique carbonatée poly-substituée dont la composition chimique reste proche de 

l’hydroxyapatite Ca10(PO4)6(OH)2 (notée HA) 
[9]

. La formule proposée pour cette phase est : 

Ca8,3 1,7(PO4)4,3(CO3)1,0(HPO4)0,7(CO3,OH)0,3 1,7 

La présence d’ions carbonates dans la structure apatitique, se situant soit dans les sites 

occupés habituellement par les ions hydroxyles, soit dans les sites occupés par les ions 

phosphates, engendre nécessairement des lacunes dans les sites cationiques (Ca
2+

) et 

anioniques (HO
-
) notées . Ces deux types de substitution par les ions carbonates dans la 

structure de l’HA sont décrits ci-dessous : 

 Substitution de type A : HO
-
 ↔ CO3

2-
 + HO

-
 (1)  

 Substitution de type B : PO4
3-

 ↔ CO3
2-

 + HO
-
 + Ca

2+
 (2)  

D’autres éléments peuvent entrer dans la composition de cette apatite phosphocalcique poly-

substituée, Na
+
, K

+
, Mg

2+
, Sr

2+
, Cl

-
, F

-
,… selon le tissu considéré (dentine, os émail, …) 

[10]
. 

La structure de l’os est composée de deux architectures différentes : l’os spongieux et l’os 

cortical (cf Figure 1). L’os spongieux (ou os trabéculaire) possède une structure poreuse 

alvéolaire alors que l’os cortical est formé d’une couche dense de tissus calcifiés. Le corps des 

os longs est constitué d’os cortical alors que leurs extrémités sont faites d’os spongieux. Les 

os courts et les os plats sont formés d’un noyau d’os spongieux entouré d’os compact. 
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Figure 1 : Schéma de l’os 

I.B. Le remodelage osseux 

L’os n’est pas un matériau inerte et figé. En effet, il accompagne la croissance du corps de 

l’enfant jusqu’à l’âge adulte. De plus, lorsqu’un os est fracturé, il se ressoude naturellement, 

sauf maladies et complications. C’est donc un matériau vivant grâce au phénomène de 

« remodelage osseux » qui se produit pendant toute la vie. Ce processus met en jeu deux types 

de cellules osseuses : les ostéoblastes («  » = os ; «  » = bourgeon), responsables 

de la formation du nouvel os, et les ostéoclastes («  » = destruction), responsables de la 

résorption osseuse. Le remodelage se déroule de façon cyclique selon les quatre étapes 

suivantes 
[11]

 (cf Figure 2) :  

 - Activation des cellules ostéoclastes (OC) : elles sont activées et se dirigent vers la 

surface osseuse à résorber 

 - Résorption : les OC résorbent le tissu osseux cible par dissolution de la phase 

minérale en laissant une lacune osseuse 

 - Inversion : les OC meurent par apoptose (= autodestruction) puis les ostéoblastes 

(OB) sont activées et viennent à la surface de la lacune à combler 

 - Formation osseuse : les OB comblent la cavité en apposant une nouvelle matrice 

collagénique (collagène = famille de protéines) et la minéralisent. Ces cellules sont alors 

éliminées par apoptose. 
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Figure 2 : Cycle du remodelage osseux 

L’équilibre entre les OB et les OC assure le maintien de la masse osseuse. Idéalement, le 

renouvellement osseux devrait se faire toujours de la même manière. Or le fonctionnement et 

le renouvellement de l’os évoluent au cours de la vie 
[12]

. La masse osseuse évolue selon trois 

étapes (cf Figure 3).  

- De la naissance à environ 20 ans la masse osseuse augmente et atteint sa teneur 

maximale. Des facteurs, tels que l’activité physique régulière, la consommation de produits 

laitiers (apport de calcium), l’alcoolisme et le tabagisme, influent sur la teneur maximale 

obtenue. En effet, plus ce pic de masse osseuse sera important moins les risques 

d’ostéoporose seront grands.  

- De 20 à 30 ans la masse osseuse reste à peu près constante. Après l’âge de 30 ans, 

une perte de masse osseuse, causée par la déminéralisation de la matrice extracellulaire, 

commence à s’amorcer puis s’accélère lorsque les concentrations sanguines en stéroïdes 

sexuels diminuent.  

- Puis, après 50 ans, la masse osseuse diminue constamment. Cette dernière période est 

différente chez l’homme et chez la femme. La masse osseuse de l’homme subit une 

diminution de 0,5 % par an. Chez la femme, après la ménopause, la masse osseuse décroît de 

3 à 5 % pendant 2 à 3 ans environ, puis de 1 à 2% pendant les 5 à 10 années suivantes : c’est 
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la perte osseuse « post-ménopausique ». Cette évolution de la masse osseuse chez la femme 

est due à un déséquilibre du remodelage osseux, les OC prenant le pas sur les OB, en rapport 

direct avec la baisse du taux sanguin d’œstrogènes (baisse due à la ménopause). La femme va 

donc perdre 30 à 50 % de sa masse osseuse au cours de la vie. La Figure 3 donne l’évolution 

de la masse osseuse chez l’homme et la femme. 

 

Figure 3 : Evolution de la masse osseuse durant la vie 
[12]

 

II. Les maladies et les traumatismes de l’os 

Les os sont des tissus qui ont souvent besoin de régénération, notamment à la suite de 

traumatismes ou de tumorectomie, ou plus communément à cause des maladies qui 

apparaissent avec l’âge comme l’ostéoporose et l’ostéoarthrite 
[4]

. 

 

II.A. L’ostéoporose 

L’ostéoporose est « une maladie caractérisée par une faible masse osseuse et la détérioration 

micro-architecturale du tissu osseux, une fragilité osseuse et, par suite, une augmentation du 

risque de fracture » 
[13]

. Dans ce cadre général, plusieurs définitions basées sur des mesures 

de la densité minérale osseuse ont été proposées. L’ostéoporose est une maladie diffuse du 

squelette, c’est-à-dire que, lorsqu’elle est présente, elle agit dans toutes les parties du 

squelette. Cette maladie est due à un dérèglement du renouvellement osseux dont la cause 

principale est la ménopause chez la femme. Elle peut être également liée à des pathologies 

endocriniennes ou nutritionnelles 
[14]

. Le risque d’ostéoporose dépend de la densité osseuse 

initiale, de la vitesse et du taux de perte osseuse. La Figure 4 donne un aperçu de l’impact de 

cette maladie sur l’architecture de l’os. 
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Figure 4 : Photographies d’un os ostéoporotique (A) et sain (B) 
[15]

 

L’os ostéoporotique, photo A, est beaucoup moins dense que l’os sain, photo B. Les qualités 

mécaniques de l’os sont altérées : sa résistance aux contraintes qui lui sont appliquées est 

diminuée. Le risque de fractures est donc augmenté. C’est souvent à la suite d’une fracture 

que la personne découvre qu’elle a de l’ostéoporose. Le risque d’une deuxième fracture est 

alors multiplié par deux (ou même trois) 
[16]

. 

 

Les fractures dues à l’ostéoporose surviennent le plus fréquemment de façon localisée au 

niveau des poignets, des vertèbres (rachis) et de la hanche. La fracture de la hanche, ou 

couramment appelée « fracture du col du fémur », a pour conséquence une opération 

chirurgicale lourde suivie d’un long temps d’immobilité pour la guérison. Pour les personnes 

âgées, cela implique une perte d’autonomie effective, et cela peut conduire à son décès 
[17]

. 

 

Avec l’augmentation de l’espérance de vie, l’ostéoporose constitue déjà, et devient de plus en 

plus, un problème majeur de santé publique. Après 50 ans, 1 femme sur 3 et 1 homme sur 5 

sont touchés par l’ostéoporose. Dans le monde, l’ostéoporose engendre une fracture toutes les 

3 secondes et, en particulier, une fracture de vertèbres toutes les 22 secondes 
[18]

. Les frais liés 

au traitement de ces fractures s’élevaient à 36 milliards d’euros en Europe en 1990 et 

devraient atteindre 76,8 milliards d’euros en 2050 avec le vieillissement de la population 
[19]

. 

 

II.B. Cancer des os 

Les cancers des os (appelés métastases osseuses ou myélomes) attaquent les deux structures 

principales de l’os (spongieuse et corticale) et les détruisent partiellement (ostéolyse), ce qui 

les fragilise et explique les tassements vertébraux et les fractures des os longs. En plus d’une 

fragilisation des os touchés et de fortes douleurs, les cancers osseux conduisent à un excès de 

calcium dans le sang (hypercalcémie), les cellules cancéreuses provoquant une libération 
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d’ions calcium initialement stockés dans l’os 
[20]

. Pour remédier à ce cancer, il est souvent 

nécessaire d’enlever la partie de l’os qui est atteinte (tumorectomie), ce qui entraine des 

défauts osseux importants qu’il s’agit de combler. 

II.C. Remplacement de la chaîne des osselets de l’oreille interne 

Les osselets de l’oreille interne, qui sont les plus petits os du corps humain, peuvent être 

endommagés par des traumatismes, des otites chroniques ou d’autres maladies. Cette chaîne 

d’os relie le tympan à la cochlée et permet ainsi, en temps normal, la transmission du son (cf 

Figure 5). Il est donc nécessaire de les remplacer pour que le patient entende de nouveau 

correctement 
[21]

. 

 

Figure 5 : Schéma de l’oreille interne 
[22]

 

III. Les biomatériaux 

Les biomatériaux mettent en relation deux domaines scientifiques : la biologie médicale et la 

science des matériaux. En ce qui concerne la biologie médicale, le développement de 

biomatériaux adaptés a permis de faire progresser les soins de diverses pathologies. Les 

champs médicaux concernés vont, entre autres, de l’odontologie et de la chirurgie 

orthopédique à l’urologie et la chirurgie cardiaque. Les matériaux utilisés sont les métaux et 

leurs alliages, les céramiques, les polymères et les matériaux d’origine naturelle et 

synthétique.  
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III.A. Définitions  

La notion de biomatériau 

Selon la définition du consensus de Chester (1992) 
[23]

, les biomatériaux sont des matériaux 

non vivants utilisés dans un dispositif médical visant à remplacer ou traiter un tissu, un 

organe ou une fonction. Ils sont destinés à interagir avec les systèmes biologiques.  

Ils sont donc destinés à être en contact avec les tissus vivants et / ou les fluides biologiques 

pour traiter et modifier les formes ou remplacer tout tissu, organe ou fonction du corps. 

 

Les biomatériaux ont vocation à être implantés dans l’organisme de façon temporaire ou 

permanente. Il y a donc la notion forte d’interface matériau / tissu. Un biomatériau doit donc 

valider des conditions physico-chimiques spécifiques au site d’implantation. Il doit également 

respecter d’autres conditions telles qu’un comportement mécanique particulier (par exemple 

prothèse de hanche), et être biocompatible.  

 

La notion de biocompatibilité est directement rattachée à la notion de biomatériau : un 

matériau qui est biocompatible est un biomatériau. Cependant, on peut trouver différentes 

formulations pour définir avec précision la propriété d’un matériau à être biocompatible :  

- La capacité d’un matériau à agir dans une situation spécifique en obtenant de la part du 

tissu avec lequel il est en interaction une réponse appropriée. 
[24]

 

- La capacité à ne pas provoquer d’effets toxiques ou néfastes sur les tissus biologiques avec 

lesquels le matériau est en contact. 
[25-26]

 

 

De plus, le matériau implanté est parfois composé de plusieurs matériaux, il faut donc 

également prendre en compte les différentes interactions matériau / tissu. La notion de 

biocompatibilité varie donc avec le matériau implanté et le tissu (et tous ses composants en 

termes de partie organique, inorganique, cellulaire, enzymatique, …). 

 

Parmi les matériaux biocompatibles, on distingue les matériaux bioinertes, les matériaux 

ostéoconducteurs et/ou ostéoinducteurs. 

Un matériau bioinerte est un matériau qui ne provoque aucune réaction (ni de formation 

osseuse, ni d’effets néfastes) lorsqu’il est en contact avec l’organisme (le site osseux et les 

fluides environnants). Par exemple, les céramiques non phosphocalciques, de type Al2O3 sont 

des matériaux bioinertes. 
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Un matériau ostéoconducteur autorise la formation de l’os à sa surface. L’ostéoconduction 

est définie comme la capacité du matériau à servir de support passif à la repousse osseuse par 

invasion vasculaire et cellulaire à partir du tissu osseux receveur qui se trouve en contact avec 

le matériau 
[27-28]

. 

 

Un matériau est ostéoinducteur quand il contient des éléments capables d’induire une 

différenciation cellulaire pour synthétiser une matrice osseuse minéralisable. Ce matériau 

stimule la formation de l’os 
[28]

. La notion d’ostéoconduction est à ne pas confondre avec celle 

d’ostéoinduction. Par exemple, les céramiques phosphocalciques sont ostéoconductrices mais 

pas ostéoinductrices. Les bioverres de type Bioglass
®
 45S5 sont ostéoconducteurs et 

ostéoinducteurs. 

 

La biorésorbabilité (ou biodégradation ou dissolution en milieu biologique) est la capacité 

d’un matériau à se dégrader complètement et à être assimilé par le milieu biologique. Dans le 

domaine de l’ingénierie tissulaire, le but est de développer des matériaux destinés à être 

introduits dans le corps. Certains de ces matériaux doivent pouvoir rester intact pendant un 

très long laps de temps car il remplace une (des) fonction(s) essentielle(s) du corps. Ils ne 

doivent donc pas se résorber. Dans cette catégorie on peut prendre comme exemple les 

prothèses de hanche (Alliages métalliques et céramiques non phosphocalciques comme 

l’Al2O3). Dans d’autres cas, il est préférable que les substituts osseux permettent au corps de 

recoloniser le défaut de tissu osseux. Ils doivent donc être résorbables. La biorésorbabilité est 

en lien directe avec la solubilité (c’est-à-dire la capacité de dissolution, la durabilité chimique, 

représentée par le pKs) du matériau.  

Par exemple, les phosphates de calcium cristallins ont, en général, de bonnes propriétés de 

dissolution. La plupart d’entre eux (Ca/P < 1,67) ont une bonne biorésorbabilité, par exemple 

le -TCP (Ca/P = 1,5, pKs = 28,9). Par contre, l’HA (Ca10(PO4)6(OH)2), avec un Ca/P de 1,67 

et un pKs de 116,8 ; n’a pas une bonne biorésorbabilité. 
[29]

 Les ciments de phosphates de 

calcium ont également de bonnes propriétés de biorésorbabilité selon leur composition 
[30]

. 

Les verres de phosphates de calcium (0 < Ca/P ≤ 0,9) sont eux aussi biorésorbables 
[1, 31]

. En 

revanche les bioverres, qui appartiennent à la famille des verres silicatés calciques ou 

sodo-calciques, ne sont pas complètement biorésorbables 
[32]

. 

 



 

21 

La bioactivité a été introduite spécifiquement par L.L. Hench comme qualificatif des 

bioverres. Selon lui, un matériau bioactif est un matériau qui développe une fixation bioactive 

avec son environnement. Une fixation bioactive est définie comme une liaison à l’interface 

d’un implant et d’un tissu par la formation, sur la surface de l’implant, d’une couche 

d’Hydroxyapatite biologiquement active. 
[27, 33-34]

 Un matériau bioactif est donc 

nécessairement ostéoconducteur. Lorsqu’un matériau est bioactif, il apparait donc, quelques 

temps après l’implantation, une interface qui permet, grâce à des processus physico-

chimiques, d’avoir une continuité entre l’os et l’implant. Par exemple, les bioverres de type 

Bioglass® 45S5 sont des matériaux fortement bioactifs. Ils peuvent devenir également 

ostéoinducteurs s’ils sont associés à des facteurs de croissances ou à des substances actives. 

III.B. Biomatériaux pour la réparation osseuse 

Les biomatériaux osseux ont pour vocation de venir, soit remplacer sur le long terme une 

partie osseuse défectueuse, soit aider l’organisme à s’auto-réparer. Le type de matériau à 

utiliser varie selon la localisation du défaut osseux et les caractéristiques de l’os à remplacer. 

De manière générale, on peut distinguer deux types d’approches basées soit sur l’utilisation de 

greffes osseuses, soit sur l’utilisation de matériaux synthétiques. 

Les greffes osseuses présentent un certain nombre d’avantages mais également 

d’inconvénients. En effet, les autogreffes 
[35]

 présentent un faible risque de transmission de 

maladie et, étant déjà colonisées par les cellules et les protéines, elles sont donc très bien 

acceptées par le corps. Cependant, elles impliquent une double intervention chirurgicale 

(prélèvement et implantation) et peuvent conduire à des complications et des douleurs aigües 

au niveau du site explanté. Les allogreffes (tissu osseux prélevé chez une autre personne que 

le patient traité 
[35]

) permettent d’éviter ces complications et représentent un coût moindre en 

termes d’opération chirurgicale. Bien que les allogreffes soient désinfectées, stérilisées et 

congelées, elles présentent tout de même un risque potentiel de transmission de maladie et, ne 

contenant pas de cellules osseuses vivantes, elles peuvent être rejetées par l’organisme. Dans 

le cas des autogreffes et allogreffes, la quantité prélevée est faible, ce qui est limitant dans 

certains cas. Enfin, elles ont rarement les mêmes propriétés mécaniques que le site cible.  

Etant donné les inconvénients relevés des autogreffes et allogreffes, les recherches se sont 

tournées vers le développement de matériaux synthétiques qui pourraient être implantés sur 

différents sites cibles 
[35-37]

. Les substituts osseux synthétiques présentent différents avantages 

dont la reproductibilité, l’adaptabilité aux besoins médicaux et un coût plus faible que les 
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autogreffes/allogreffes traditionnelles 
[38-39]

. Les différents types de biomatériaux synthétiques 

les plus couramment utilisés sont décrits par la suite. 

 

III.B.1. Substituts osseux phosphocalciques 

III.B.1.a. Les orthophosphates de calcium 

Les orthophosphates de calcium entrent dans la partie inorganique de la majorité des tissus 

calcifiés naturels (os, dents, …) et pathologiques (i.e. dus à des maladies) des mammifères. 

Par exemple, les calcifications naturelles et pathologiques sont des cristallisations in vivo 

d’orthophosphates de calcium. De même, les caries dentaires et l’ostéoporose peuvent être 

considérées comme des dissolutions in vivo d’orthophosphates de calcium 
[40]

. 

Les matériaux synthétiques à base d’orthophosphates de calcium sont donc utilisés pour faire 

du comblement osseux. Ils tolèrent la colonisation de leur structure par les cellules osseuses et 

permettent donc la formation d’une nouvelle architecture osseuse par leur propriété 

d’ostéoconduction. De plus, la plupart des orthophosphates de calcium synthétiques 

présentent une bonne solubilité dans l’eau, propriété cruciale car elle détermine les 

phénomènes de dissolution / précipitation qui se produisent in vivo. La dissolution in vivo de 

différents orthophosphates de calcium synthétiques est répertoriée dans la littérature dans 

l’ordre suivant : MCPM > TTCP ~ TCP > DCPD > DCPA > OCP > TCP > CDA > HA. 

Dans la pratique cet ordre est cependant relativement peu vérifié expérimentalement 
[41-42]

. 

Le Tableau 1 regroupe les phosphates de calcium les plus courants et leur utilisation comme 

biomatériaux. 
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Ca/P Nom Formule chimique Acronyme Application 
Solubilité à 

25°C, pKs 

2,0 Tétracalcium phosphate Ca4O(PO4)2 TTCP Ciments 38-44 

1,67 Hydroxyapatite Ca10(PO4)6(OH)2 HA Céramiques 
116,8 

très peu soluble 

≤ 1,67 Hydroxyapatite carbonatée Ca10(PO4)6-x(OH)2-y(CO3)z HAC Ciments  

1,5-1,67 
Hydroxyapatite 

Déficiente en Calcium 
Ca10-x x(PO4)6-y(HPO4)y(OH)2-z 

CDA 

PHA 
Ciments ~85 

1,5 -Tricalcium phosphate Ca3(PO4)2 TCP 
Céramiques 

Ciments 
28,9 

1,5 -Tricalcium phosphate Ca3(PO4)2 TCP Ciments 25,5 

1,33 Octacalcium phosphate Ca8(HPO4)2(PO4)4.5H2O OCP  96,6 

1,0 
Dicalcium phosphate 

Dihydrate (Brushite) 
CaHPO4.2H2O DCPD Ciments 6,59 

1,0 
Dicalcium phosphate 

Anhydre 
CaHPO4 

DCP 

DCPA 
Ciments 6,9 

0,5 
Monocalcium 

phosphate Monohydrate 
Ca(HPO4)2.H2O MCPM Ciments 

1,14 

très soluble 

Tableau 1: Les différents Orthophosphates de Calcium et leurs applications dans le domaine 

médical 
[9, 36, 40-41, 43-45]

 

III.B.1.b. Les céramiques de phosphates de calcium 

Les céramiques phosphocalciques sont utilisées sous la forme de granules, de blocs, de 

suspensions injectables (cf Figure 6) ou comme revêtements de prothèses métalliques 
[46-47]

. 

 

Figure 6 : Céramiques Phosphocalciques sous forme de blocs à usage médical 
[48-49]
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L’HA, qui fait partie de cette famille de matériau, est très utilisée comme biomatériau. Elle 

présente l’avantage d’avoir la composition la plus proche de celle de l’os par rapport aux 

autres biomatériaux de phosphates de calcium : 

Composition de l’os : Apatite Phosphocalcique Carbonatée Poly-substituée 

Ca8,3 1,7(PO4)4,3(CO3)1,0(HPO4)0,7(CO3,OH)0,3  1,7 

Formule de l’HA : Ca10(PO4)6(OH)2 

L’HA présente un double avantage : elle est biocompatible et ostéoconductrice. Elle est peu 

soluble et se dégrade en quelques années en milieu biologique. Elle peut être utilisée seule, 

combinée avec du -TCP, et elle peut être dopée avec différents ions (Na
+
, K

+
, Mg

2+
, Sr

2+
, Cl

-

, F
-
) pour améliorer ses propriétés physico-chimiques et sa bioactivité 

[46]
. 

La combinaison de l’HA et du TCP, donnant lieu à un matériau céramique biphasique 

(Biphasic Calcium Phosphate), permet d’allier les propriétés des deux phases : la bonne 

solubilité du TCP 
[30, 50-51]

 et la bonne bioactivité de l’HA, permettant la précipitation 

d’apatite biologique à la surface 
[52]

. 

 

Les céramiques phosphocalciques ont de nombreux atouts : leur très bonne biocompatibilité, 

leur capacité d’ostéoconduction et leur porosité aisément adaptable aux besoins médicaux. 

Néanmoins elles possèdent aussi des inconvénients, notamment leurs faibles propriétés 

mécaniques ne permettant pas de les utiliser pour des sites qui nécessitent une résistance 

mécanique élevée 
[53-54]

. 

 

III.B.1.c. Les ciments phosphocalciques : CPC « Calcium Phosphate Cement » 

Dans les années 80, Legeros et al. 
[55]

 ainsi que Brown et Chow 
[56-57]

 ont développé des 

substituts osseux injectables (cf Figure 7) : les ciments phosphocalciques (CPC). Ces ciments 

sont implantés par injection micro-invasive, et permettent ainsi d’éviter des opérations 

chirurgicales lourdes. Le ciment est administré lors d’un traitement local : il vient combler le 

défaut osseux tout en permettant à l’os de se reformer dans un laps de temps contrôlable.  

Depuis les premières découvertes et utilisations, les études sur des ciments ont augmenté 

significativement. Beaucoup de ces ciments sont déjà sur le marché (par exemple : BSM 

(ETEX), BoneSource (Stryker-Leibinger Corp.), Eurobone (Kasios), HBS (Graftys), …) 
[58]

. 
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Figure 7 : Ciment phosphocalcique 
[59]

 

Un CPC est le résultat de l’addition d’une solution aqueuse à un phosphate de calcium, ou à 

une combinaison de phosphates de calcium. On obtient alors une pâte qui durcit en quelques 

minutes suite à la réaction de prise (cf Figure 7) 
[38-41, 43, 46, 57-58, 60]

. Il est ainsi facile 

d’imaginer comment le ciment, injecté dans le site cible, prend la forme du site à combler, 

puis durcit et permet ainsi de combler et de remplacer la partie osseuse manquante (cf Figure 

8). 

 

Figure 8 : Ciment implanté dans un défaut osseux 
[15]

 

Les ciments phosphocalciques ont des atouts tels que leur excellente biocompatibilité, leur 

ostéoconduction 
[61]

 et l’adaptabilité de leur forme (inhérente à leur nature de ciment) au site 

cible. Leurs propriétés mécaniques et leur surface spécifique sont souvent supérieures à celles 

des céramiques de phosphates de calcium 
[46]

. Leurs propriétés de biorésorbabilité sont 

fluctuantes selon la composition du ciment et peuvent donc être adaptées aux problématiques 

spécifiques des sites à traiter 
[30]

. 
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III.B.2. Substituts osseux non phosphocalciques 

III.B.2.a. Les céramiques  

Les céramiques, comme l’alumine Al2O3 et la zircone ZrO2, sont classées dans les matériaux 

bioinertes. Elles ne sont pas dissoutes par les fluides, ni dégradées par les cellules et ne sont 

pas toxiques pour l’environnement qui les accueille 
[46, 62]

. 

L’alumine et la zircone sont très utilisées dans la fabrication des têtes de prothèses de hanche.  

 

III.B.2.b. Les verres bioactifs 

Les verres développés par Hench et al. 
[27]

 sont des matériaux appartenant majoritairement au 

système SiO2-CaO-Na2O, avec un ajout de P2O5 en faibles quantités. Ils sont biocompatibles, 

partiellement biorésorbables et ostéoconducteurs. Parmi ces verres, certains possèdent 

également la propriété particulière d’ostéoinduction, s’ils sont associés à des facteurs de 

croissances ou à des substances actives : c’est par exemple le cas du bioverre de référence 

appelé « Bioglass
®
 45S5 ». La propriété de bioactivité de ces verres est liée à la formation 

d’une couche, constituée de petits cristaux (40-100 nm) d’Hydroxyapatite Carbonatée (HAC), 

à la surface du verre lorsqu’ils sont immergés dans un milieu physiologique. Cette couche 

constitue une interface stable permettant la formation de liaisons chimiques avec l’implant 

osseux et donc une bonne intégration (stable et durable) à l’environnement biologique. Ces 

bioverres présentent des propriétés de dissolution qui sont inférieures à celles des céramiques 

phosphocalciques, mais qui peuvent être modulées en fonction de la composition chimique. 

En effet, la souplesse du réseau vitreux autorise l’introduction de dopants (Mg
2+

, K
+
, Al

3+
, 

B
3+

, Sr
2+

, …) qui permettent de contrôler les propriétés de dissolution et de moduler les 

propriétés de bioactivité selon les besoins médicaux 
[63]

. Les bioverres mis au point sont 

commercialisés et sont utilisés dans des applications comme la reconstruction cranio-maxillo-

faciale 
[4]

, la reconstruction des osselets de l’oreille interne 
[3]

 et la chirurgie dentaire 
[64]

. 

Suite aux travaux pionniers de L.L. Hench, il a été montré que d’autres verres, de 

compositions chimiques plus complexes, sont également bioactifs. On peut citer, par exemple, 

des verres du système Na2O-CaO-B2O3-Al2O3-SiO2-P2O5 qui forment à leur surface une 

liaison avec l’os dans des conditions in vivo 
[65]

. Il est important de souligner qu’actuellement 

seuls les verres (massifs, poudres) obtenus par trempe du liquide de haute température sont 

utilisés en tant qu’implants chez l’homme. Parallèlement, un grand nombre de travaux portent 

sur le développement de « verres » macroporeux issus des procédés sol-gel 
[46]

. Néanmoins, 

ces matériaux ne sont pas encore utilisés pour des applications cliniques.  
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III.B.3. Autres substituts 

III.B.3.a. Les métaux et alliages 

Les métaux purs utilisés comme biomatériaux sont l’or (dentaire), le titane (prothèse de 

hanche, dentaire), le tantale, … Les alliages relativement répandus sont les alliages de titane, 

ceux de cobalt-chrome (dentaire, prothèse de hanche), les aciers inoxydables, … L’intérêt de 

ces métaux est leur résistance à la corrosion. Ils ont également de bonnes propriétés 

mécaniques. Ce sont des matériaux inertes vis-à-vis de l’organisme 
[66-68]

. En ce qui concerne 

les prothèses de hanche, un revêtement d’hydroxyapatite peut être déposé sur la partie 

métallique pour favoriser une bonne liaison avec l’os. 

 

III.B.3.b. Les polymères 

Il existe également des polymères utilisables comme substituts osseux. L’avantage est qu’ils 

sont moulables et durcissables in vivo : ils s’adaptent donc à la forme du site à traiter. Le 

polymère le plus couramment cité est le PMMA, très utilisé dans la dentisterie et pour les 

ciments médicaux.  

Les polymères sont des matériaux tolérés par le corps : il y a formation d’une couche de tissu 

fibreux qui sépare l’os naturel de l’implant. Il n’y a donc pas une réelle bioactivité. Ils ne sont 

pas biorésorbables, et, quand ils sont dégradés par usure ou frottement, les monomères qu’ils 

libèrent sont potentiellement toxiques pour le corps. 

 

Certains polymères sont néanmoins biocompatibles, comme le Chitosan, utilisé 

communément dans la réparation des tissus mous 
[69]

. On peut également citer une étude de 

Bui et al. et Oudadesse et al. 
[70-71]

 qui ont couplé ce polymère à un bioverre en montrant 

qu’ils obtiennent de bons résultats de bioactivité. 

 

IV. Traitement de l’ostéoporose 

Dans le cadre de l’ostéoporose, les principaux traitements indiqués par la Haute Autorité de 

Santé sont les bisphosphonates (notés BP) (Alendronate, Risedronate, Ibandronate, 

Etidronate, …), le ranélate de strontium (Protelos
®
), les SERMs (modulateurs sélectifs des 

récepteurs aux œstrogènes, par exemple, le raloxifène) et les parathormones 
[72]

. Dans cette 

étude, nous décrirons uniquement les BP qui sont les plus communément employés dans le 

monde. 
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IV.A. Les Bisphosphonates (BP) 

IV.A.1. Présentation de la structure des BP 

Les bisphosphonates (BP) présentent la structure moléculaire générale donnée en Figure 9. 

 

Figure 9 : Représentation de la structure moléculaire des BP 

Le carbone central confère à ces molécules une certaine stabilité vis-à-vis des dégradations 

biologiques. Ce carbone relie deux fonctions PO(OH)2 qui sont responsables de deux 

propriétés cruciales de ces molécules 
[73-74]

 : 

- former une liaison avec la partie minérale de l’os 

- gérer l’activité antirésorptive des cellules  

Les deux radicaux R1 et R2 peuvent être différents types de groupements. Ils sont responsables 

de la grande diversité de propriétés actives chez les différents types de BP. Sur la Figure 10 

quelques exemples de BP, avec divers groupements R1 et R2, sont présentés. 

 

Figure 10 : Représentation des BP Etidronate, Alendronate et Zoledronate sodique 

IV.A.2. Affinité des BP avec les phosphates de calcium 

Il a été montré que les BP inhibent la précipitation et la dissolution des phosphates de 

calcium, et notamment inhibent l’agrégation des cristaux d’HA 
[75]

. Cette affinité pour l’HA 

prédit la formation d’une liaison de ces BP avec l’os. Des études ont démontré 

qu’effectivement, les BP s’adsorbent à la surface de la partie minérale de l’os, soit en formant 
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un complexe avec des ions calcium, soit par un échange chimique entre groupement PO3 et 

PO4 
[75-77]

. Tous les BP possèdent cette affinité avec l’os mais à des degrés différents. Les BP 

qui portent un groupement hydroxyle–OH en position R1 ont une affinité avec l’HA et avec 

l’os très supérieure aux autres BP 
[78-79]

. 

 

IV.A.3. Activité antiresorptive 

La constatation que les BP inhibent la dissolution des cristaux d’HA a conduit à démontrer 

qu’ils ont également un effet inhibiteur sur la résorption osseuse 
[78-81]

. Effectivement, comme 

les BP se lient à la partie minérale de l’os par adsorption, ils sont dans le milieu qui contient 

les ostéoclastes. Beaucoup d’études ont été menées pour élucider le mode d’inhibition de 

l’activité de résorption des ostéoclastes par les BP 
[82]

. Le mode d’action majoritaire des BP 

est de provoquer l’apoptose (c’est-à-dire l’autodestruction) des OC en agissant comme 

inhibiteurs cellulaires métaboliques 
[83]

. 

 

IV.A.4. Applications, voies d’administration et inconvénients des BP 

Les BP sont utilisés dans le traitement de l’ostéoporose 
[81]

, mais aussi pour traiter certains 

cancers. Ils sont administrés par voie orale et par voie intraveineuse. L’administration orale 

peut provoquer des effets secondaires au niveau de l’appareil digestif (ulcères, œsophagites, 

….) et présente une faible biodisponibilité (i.e. il n’y a qu’une petite proportion du principe 

actif qui atteint le site à traiter). L’autre mode d’administration est l’injection intraveineuse. 

Les effets secondaires de ce mode d’administration sont des symptômes grippaux (fièvre, 

douleur osseuse, maux de tête) le jour suivant l’injection. Chez certains patients soumis à des 

injections de bisphosphonates, des cas d’ostéonécrose de la mâchoire ont été constatés et des 

études ont montré le rapport direct avec ce type de traitement 
[75, 84-85]

. De plus, on constate 

chez les patients ostéoporotiques des problèmes d’observances du traitement 
[86-87]

, ce qui 

limite l’efficacité sur le long terme des traitements prescrits. 

 

Etant donné les différents inconvénients, il semble nécessaire d’étudier de nouvelles pistes 

pour traiter l’ostéoporose. Une solution envisagée concerne le développement de supports qui 

permettent la vectorisation des BP, au niveau des tissus osseux, afin de leur conférer une 

action locale ciblée, d’augmenter la biodisponibilité et d’éviter leurs effets secondaires. 
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IV.A.5. Nouveaux biomatériaux pour la vectorisations de BP 

Comme les BP possèdent une grande affinité avec les phosphates de calcium, différents types 

de phosphates de calcium, utilisés comme implants osseux, ont été envisagés comme support 

de vectorisation ; ces nouveaux biomatériaux fonctionnalisés pouvant être utilisés pour une 

implantation en site osseux ostéoporotique avant fracture ou bien en chirurgie réparatrice 

après fracture. 

Josse et al. 
[88]

 ont synthétisé des CDA (Apatites Déficientes en Calcium, qui se rapprochent 

de la composition de l’os) surfacées avec un BP, le Zolédronate, qui possède de très bonnes 

propriétés de résorption (dont la structure est présentée sur la Figure 10). Sur la base d’études 

par RMN de 
31

P, ainsi que des mesures d’adsorption/désorption du BP sur la CDA, il a été 

clairement montré que le Zolédronate se lie au support de CDA par chimisorption via un 

échange chimique entre unités PO3 du BP et PO4 de la CDA. Ce processus est réversible et le 

relargage du BP en solution est piloté par la concentration en ions phosphates dans le milieu. 

Les tests biologiques ont montré qu’il y a bien une forte inhibition de l’activité de résorption 

des OC par une CDA surfacée avec du Zolédronate. Les études 
[88-89]

 sur ce matériau 

fonctionnalisé ont également montré que les cinétiques de relargage sont compatibles avec 

l’inhibition de la résorption osseuse, et qu’elles peuvent être contrôlées. Ces résultats 

suggèrent que ce type de matériau composite pourrait être adapté pour des applications 

pratiques comme dispositif local de livraison du Zolédronate. 

Les biocéramiques biphasiques (BCP), largement utilisées cliniquement, contiennent une 

proportion importante de TCP. De ce fait, Roussière et al. 
[90]

 ont également étudié 

l’interaction entre le Zolédronate et le TCP. Dans ce cas, il a été montré que la réaction 

entre une solution de BP et des particules de TCP, conduit à une dissolution partielle du 

TCP puis à la précipitation d’un complexe cristallin sodo-calcique de Zolédronate à la 

surface des particules. Néanmoins, il a été observé in vitro que la propriété antiresorptive du 

BP est conservée par ce complexe.  

Plus récemment, des biociments phosphocalciques, intégrant des BP comme agents 

inhibiteurs de la résorption osseuse, ont également été développés 
[91]

. Comme les BP ont un 

effet retardateur sur la prise des ciments, Schnitzler et al. 
[91]

 ont étudié plusieurs modes 

d’introduction de l’Alendronate dans la composition d’un ciment apatitique : dissolution du 

BP dans la phase liquide, ajout de la poudre de BP dans la phase solide, et combinaison 

chimique du BP avec un des composants de la phase solide ( TCP, CDA, DCPD ou 

MCPM). Afin de conserver des propriétés d’injectabilité et de prise du ciment compatibles 
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avec une application clinique, il a montré que la meilleure méthode est de combiner la CDA et 

l’Alendronate (qui se lie par chimisorption, comme pour le Zolédronate). Des études de 

l’activité biologique in vivo de ce ciment fonctionnalisé, conduites sur des brebis 

ostéoporotiques (implantation au niveau du col du fémur), ont été concluantes. Elles montrent 

un fort renforcement des travées osseuses 
[92]

. 

 

D’autres travaux ont porté sur le greffage du Zolédronate à la surface d’HA, servant de 

revêtement aux implants métalliques (prothèses de hanche) et il a été démontré (cf Figure 11) 

in vivo que la fonctionnalisation de la surface de ces implants composites par le Zolédronate 

conduit à une repousse osseuse plus importante que dans la situation sans BP 
[93]

. Cette étude 

réalisée sur des sites non ostéoporotiques a été complétée par des tests sur des sites 

ostéoporotiques qui ont montré des résultats similaires 
[94]

. 

Dans la même optique, Yoshinari et al. 
[95]

 ont également développé des implants en titane 

surfacés par de l’HA et de l’Alendronate (autre BP). 

 

Figure 11 : Images SEM de deux condyles au sein desquels a été implantée une prothèse 

métallique (alliage Titane TA6V) revêtue d’HA. Image a) l’HA ne contient pas de Zolédronate 

Image b) l’HA contient 2 µg de Zolédronate 
[93]

 

Nous avons vu que pour traiter l’ostéoporose ce sont les BP qui sont le plus utilisés. 

Cependant, il est possible d’utiliser d’autres éléments pour éviter les effets secondaires 

provoqués par les BP (ulcères, œsophagites, ostéonécrose de la mâchoire, …). Parmi ces 

éléments on peut citer le gallium qui est connu pour être un agent inhibiteur de la résorption 

osseuse et un antibactérien. Il semble donc avoir un potentiel médical qui le rend 

particulièrement attractif dans le développement de nouveaux traitements de l’ostéoporose. 
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Les phosphates de calcium cristallins, très répandus sous différentes formes comme 

biomatériaux dans le domaine de la chirurgie réparatrice osseuse, présentent l’avantage 

d’avoir une bonne biocompatibilité et, selon leur composition, des propriétés de dissolution 

variées ainsi que de bonnes propriétés d’ostéoconduction (cf Partie 1 III.A Définitions). Ces 

différents atouts ont permis d’envisager de les utiliser comme dispositif de livraison de 

principe actif, notamment dans le cadre du traitement de l’ostéoporose. L’ostéoporose est une 

maladie provoquant une dégénérescence de l’architecture des os par une résorption osseuse 

anormalement élevée. Les principes actifs utilisés actuellement dans le traitement de cette 

maladie sont les bisphosphonates. De nos jours, ils sont administrés par voie orale ou par voie 

intraveineuse, ce qui implique une faible biodisponibilité. De plus, ils présentent des effets 

secondaires non négligeables. Il est donc nécessaire, d’une part, de développer de nouvelles 

voies de vectorisation des bisphosphonates, ce qui est, par exemple, l’objet des travaux de 

Bujoli et de ses collaborateurs 
[88-91, 96]

, et, d’autre part, de trouver de nouveaux principes 

actifs tout en mettant au point des dispositifs capables de les délivrer localement dans 

l’organisme. L’étude présentée dans cette partie explore une piste, parmi tant d’autres, dans ce 

domaine de recherche. En termes de vectorisation, nous avons fait le choix d’utiliser une 

matrice de phosphates de calcium, pour conserver le bénéfice de la biocompatibilité et de 

l’ostéoconduction, tout en envisageant un matériau vitreux plutôt que cristallin. Les réseaux 

vitreux, en général, présentent l’avantage d’être souple chimiquement, c’est-à-dire qu’il est 

aisé de les doper avec différents cations. L’avantage d’un tel procédé est double : d’une part 

certains de ces cations peuvent permettre de modifier les propriétés de dissolution du verre, il 

est alors possible, selon le choix du cation, de contrôler la dissolution du verre, et, d’autre 

part, l’un de ces cations peut être un principe actif adéquate pour traiter telle ou telle maladie. 

La dissolution du verre dans l’organisme, que l’on peut maîtriser selon les cations introduits, 

permet alors un relargage contrôlé du cation-principe actif au niveau du site cible. Dans ce 

cadre, le cation Ga
3+

 est connu pour être inhibiteur de la résorption osseuse. Il est donc un bon 

candidat pour jouer le rôle de principe actif dans le cadre de l’ostéoporose. Pour implanter ce 

type de matériau de façon localisée dans l’organisme, il est possible d’utiliser des ciments 

médicaux déjà très répandus dans le domaine de la chirurgie réparatrice osseuse.  

Cette partie décrit la synthèse et la caractérisation structurale de verres de phosphates de 

calcium dopés avec du gallium, d’une part, dans leur forme initiale, et, d’autre part, après 

avoir été soumis à un protocole de lixiviation. La caractérisation a été menée, principalement, 
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par la technique de la RMN, qui permet d’obtenir une description de l’environnement 

chimique local du matériau étudié tout en donnant la possibilité de quantifier les espèces 

présentes.  

 

I. Revue bibliographique sur les verres de phosphates de 

calcium et sur l’élément gallium 

I.A. Les verres de phosphates de calcium 

I.A.1. Généralités sur les matériaux vitreux 

Un matériau dans l’état vitreux est défini comme étant un solide non cristallin présentant le 

phénomène de transition vitreuse.
[97]

 Sa structure est désordonnée et ne présente pas de 

périodicité tridimensionnelle (au contraire des phases cristallines). Le verre est généralement 

obtenu par refroidissement rapide (trempe) d’un liquide surfondu. En effet, lorsque la vitesse 

de refroidissement est supérieure à la vitesse de nucléation, la cristallisation du matériau est 

évitée et le système est « figé » dans un état métastable : c’est ce qu’on appelle le « verre ».  

Le réseau des verres d’oxydes est constitué de tétraèdres AO4 et/ou de triangles AO3 
[98]

. Les 

oxydes participant à la formation d’un réseau vitreux polymérisé sont appelés « formateurs de 

réseau » et sont principalement SiO2, P2O5, et B2O3 
[98]

. Les oxydes ne participant pas à la 

formation du réseau vitreux sont appelés « modificateurs de réseau ». L’ajout de ces oxydes 

conduit à une dépolymérisation du réseau. En effet, lorsque les cations correspondants 

s’insèrent dans la structure vitreuse, ils cassent les liaisons pontantes A-O-A, créant ainsi des 

atomes d’oxygènes non-pontants 
[98]

. Les oxydes modificateurs sont typiquement Na2O, K2O, 

CaO, SrO, … Les oxydes « intermédiaires » peuvent jouer un rôle de formateur ou de 

modificateur de réseau en fonction de la composition chimique du verre 
[98]

. On peut citer les 

oxydes d’aluminium, de fer et de titane dans cette catégorie. 

 

I.A.2. Structure des verres de phosphates 

L’unité de base constituant le réseau des verres de phosphates est le tétraèdre PO4. Ces 

tétraèdres sont liés entre eux par des liaisons covalentes P-O-P. En fonction de la composition 

chimique des verres de phosphates (teneur en oxydes modificateurs), on distingue différents 

types de tétraèdres en fonction de leurs connectivités, c'est-à-dire en fonction de leur nombre 

d’atomes d’oxygènes pontants. La classification des tétraèdres se fait via la notation Q
n
, où n 
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représente le nombre d’oxygènes pontants par tétraèdre PO4. Les différents types de tétraèdres 

Q
n
 rencontrés dans les phosphates cristallins ou vitreux sont répertoriés dans le Tableau 2. On 

définit cinq domaines de composition pour lesquels il existe généralement des composés 

cristallins définis 
[99]

 : 

- Les ultraphosphates (0 < MO/P2O5 < 1) sont constitués d’unités Q
3
 et Q

2
 formant un 

réseau tridimensionnel. 

- Les métaphosphates (MO/P2O5 = 1) sont constitués d’unités Q
2
 qui forment des 

chaînes ou des cycles. 

- Les polyphosphates (1 < MO/P2O5 < 2) dont le réseau est formé d’unités Q
2
 et Q

1
. 

- Les pyrophosphates (MO/P2O5 = 2) sont constitués d’unités Q
1
 qui s’associent pour 

former des dimères P2O7. 

- Les orthophosphates (MO/P2O5  ≥ 3) dont la structure est constituée d’unités Q
0
. 

Domaine de composition Type d’unités structurales Représentation Notation 

Orthophosphate Monomères 

 

Q0
 

Pyrophosphate 
Dimères 

Unités de fin de chaînes 

 

Q1
 

Metaphosphate Unités de milieu de chaînes 

 

Q2
 

Ultraphosphate Unités de branchement  

 

Q3
 

Tableau 2 : Les différents phosphates et leur géométrie selon la classification Q
n 

À titre d’exemple, le diagramme de phase du système binaire CaO-P2O5, indiquant les 

différents composés cristallins définis de ce système, est présenté par la Figure 12 
[100]

. Dans 

ces phases cristallines, la distribution des unités Q
n
 est binaire et est fixée par la composition 

P

O

O O

O

P

O

O O

O

P

O

O O

O

P

O

O O

O
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chimique ; c’est-à-dire que le réseau phosphate est constitué au plus de deux types d’unités Q
n
 

différentes dont les proportions relatives sont liées au rapport MO/P2O5. Les structures de 

l’orthophosphate Ca3(PO4)2 (noté C3P), du pyrophosphate Ca2P2O7 (C2P) et du 

métaphosphate Ca(PO3)2 (CP) sont donc respectivement constituées uniquement d’espèces 

Q
0
, Q

1
 et Q

2
. Quant au réseau de l’ultraphosphate CaP4O11 (CP2), il contient 50 % d’unités Q

3
 

et 50 % d’unités Q
2
.  

Dans les phosphates vitreux, la distribution des unités Q
n
 s’écarte d’une loi binaire 

[99]
. Ceci 

est dû aux réactions de dissociation de type 2Q
n
 ↔ Q

n+1
 + Q

n-1
 qui ont lieu dans le liquide de 

haute température et dont la structure est « figée » par trempe. Les constantes d’équilibre k
n
 

de ces réactions dépendent du cation modificateur associé au réseau phosphate 
[99]

. 

 

Figure 12 : Diagramme de phase CaO-P2O5 : C = CaO et P = P2O5 
[100]
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Les gammes de vitrification (pour des vitesses de refroidissement de l’ordre de 50-200 K/s) 

des phosphates binaires dépendent également du type de cations modificateurs. Par exemple, 

pour les phosphates d’alcalins, le domaine de composition vitrifiable s’étend environ de 0 à 

62 %mol de M2O 
[99, 101]

. Les domaines de vitrification sont plus étendus pour les phosphates 

de zinc 
[102]

 ou de plomb 
[103]

. En ce qui concerne les phosphates de calcium la gamme de 

vitrification se situe entre 0 et 63 %mol de CaO 
[104]

. 

 

Dans ce travail, nous nous sommes intéressés à des verres de métaphosphates de calcium, 

relativement accessibles en termes de conditions d’obtention (température de liquidus de 

1100°C) et dont la durabilité chimique est bien meilleure que celle des verres 

d’ultraphophates qui sont relativement hygroscopiques 
[99]

. 

I.A.3. Applications en tant que biomatériaux  

L’intérêt des métaphosphates de calcium en tant que biomatériaux pour la réparation osseuse 

a d’abord été démontré dans le cas des systèmes cristallins. En effet, selon L.L. Hench et al. 

[27]
, les métaphosphates de calcium sont des matériaux capables d’avoir une réponse 

biologique spécifique à l’interface avec l’organisme, dont il résulte la formation d’une liaison 

forte entre le tissu osseux et le matériau, tout comme l’hydroxyapatite synthétique et la phase 

béta du phosphate tricalcique. Park et al. 
[105]

 ont montré que les métaphosphates de calcium 

ne provoquent pas de réaction cytotoxique pour l’organisme et suggèrent qu’ils favorisent la 

différenciation et la croissance des ostéoblastes. Néanmoins, la propriété d’ostéoinduction de 

ces matériaux n’a pas été confirmée par d’autres travaux. Il a été proposé d’utiliser les 

métaphosphates de calcium sous forme de fibres 
[106]

, de barres poreuses 
[107]

, ou de blocs 

poreux 
[108]

 au sein desquels une croissance osseuse est bien observée (in vitro et in vivo). Lee 

et al. 
[109]

 proposent également d’utiliser des matrices poreuses de métaphosphates de calcium 

pour la différenciation, la formation et la prolifération des ostéoblastes. 

 

Différentes études ont également démontré la biocompatibilité des verres de métaphosphates 

[110-111]
. De plus ces phases vitreuses possèdent des propriétés de dissolution intéressantes, 

dissolution qui est modulable en jouant sur leurs compositions chimiques. En effet, les verres 

de phosphates sont connus pour avoir des durabilités chimiques en solution aqueuse plus 

faibles que celles des verres de silicates 
[112]

 mais un dopage de ces verres avec différents ions 

métalliques permet de contrôler leurs taux de dissolution 
[31, 113]

. Ce dopage permet également 

d’apporter à l’organisme des ions nécessaires dans le cadre de différents traitements. Dans 
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cette optique, Gilchrist et al. 
[114]

 et Sheridan et al. 
[115]

 ont développé des verres de 

métaphosphates sodo-calciques dopés avec l’élément Ag, dont les propriétés biocidales lui 

confèrent une activité anti-infectieuse. Dans d’autres travaux, Valappil et al. 
[1]

 ont proposé 

d’utiliser des verres de phosphates dopés avec du gallium en tant qu’agent anti-infectieux et 

ils ont montré in vitro que ces verres inhibaient la prolifération de bactéries comme 

Pseudonomas Aeruginosa et Staphylococcus aureus résistant à la méthiciline (staphylocoque 

doré à l’origine de nombreuses infections nosocomiales). 

 

Les verres de métaphosphates de calcium possèdent des propriétés de biocompatibilité et de 

dissolution intéressantes pour une utilisation en tant que biomatériaux. La capacité de 

contrôler la dissolution du verre, qui lui est conférée en modifiant sa composition par dopage 

avec certains cations, permet d’envisager celui-ci comme dispositif de livraison d’un principe 

actif. Le gallium est un agent inhibiteur de la résorption osseuse et antibactérien : il pourrait 

donc faire office de principe actif dans le cas de l’ostéoporose. 

 

I.B. Le gallium : un agent d’intérêt thérapeutique 

Dmitri Mendeleev prédit, en 1871, un élément analogue à l’aluminium qui serait placé juste 

en-dessous de celui-ci dans le tableau périodique 
[116]

. Quatre ans plus tard, en 1875, le 

chimiste français Paul-Emile Lecoq de Boisbaudran découvre ce nouvel élément 
[117]

 par 

spectroscopie. Il le trouve comme élément trace dans un sulfure de zinc (la sphalérite) et non 

en association avec l’aluminium comme il s’y était attendu. Deux hypothèses sont suggérées 

pour expliquer le nom « gallium », dont il baptisa cet élément : une latinisation de son nom (le 

coq  Gallus en latin), ou bien, en l’honneur de son pays, une latinisation de « la France » 

(Gallia en latin). 

 

Le gallium (Ga, numéro atomique 31) fait partie du groupe IIIa, période 4, bloc p et sa 

configuration électronique est [Ar] 3d
10

 4s
2
 4p

1
. Le gallium est sous forme liquide à 

température ambiante, comme le mercure, le césium et le rubidium, puisque sa température de 

fusion est de 29,8°C. Sa température d’ébullition est très élevée : 2403°C. La masse 

volumique de la phase solide à 29,6°C est de 5,904 g/cm
3
. Le gallium à l’état pur ne se trouve 

pas dans la nature. Il est souvent lié à d’autres éléments. On le trouve par exemple dans le 

gallite CuGaS2, dans la bauxite et la sphalérite (sulfure de zinc). La production de gallium se 

fait généralement à partir de la bauxite 
[118]

. 
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I.B.1. Comportement en solution du gallium 

En solution aqueuse, le gallium adopte le degré d’oxydation + III 
[119]

. Selon la classification 

établie par Pearson 
[120-121]

, il est considéré comme un acide fort, il se lie facilement avec les 

bases dures de la classification de Lewis, telles que HO
-
, F

-
, Cl

-
, et forme souvent des chélates 

par liaisons avec l’oxygène. D’après Wood et al. 
[121-122]

, le comportement en solution et les 

propriétés de coordination du Ga
3+

 sont proches de ceux des ions Al
3+

, In
3+

, et surtout Fe
3+

. 

 

Les résultats expérimentaux sur l’hydrolyse du gallium sont relativement rares dans la 

littérature, par conséquent les données présentées ici sont à considérer avec recul. L’ion Ga
3+

 

libre en solution va se coordonner avec six molécules d’eau 
[123-124]

, on est donc en présence 

de Ga
3+

,(H2O)6. Les molécules d’eau autour du Ga
3+

 sont progressivement remplacées par des 

groupements hydroxyles selon les équations de réaction : 

 Ga
3+

, (H2O)6 + H2O ↔ Ga(OH)
2+

, (H2O)5 + H3O
+
 (3)  

 Ga(OH)
2+

, (H2O)5 + H2O ↔ Ga(OH)2
 +

, (H2O)4 + H3O
+
 (4)  

 Ga(OH)2
 +

, (H2O)4 + H2O ↔ Ga(OH)3, (H2O)3 + H3O
+
 (5)  

Lorsque les groupements hydroxyles remplacent les molécules d’eau il y a production d’ions 

hydroniums, ce qui provoque une diminution du pH. Lorsque le pH est proche de 2 et que la 

concentration du gallium dans le milieu est d’environ 10
-2

 M, une partie des unités Ga(OH)2
 +

, 

(H2O)4 va précipiter sous la forme d’une phase amorphe proche en composition de Ga(OH)3 

[119]
. La formation de cette phase amorphe est décrite par la réaction (5). Les autres formes 

Ga(OH)2
 +

, (H2O)4 continuent, quant à elles, à être hydrolysées. Lorsqu’on neutralise la 

solution acide presque tout le gallium dissous en solution précipite sous la forme de cette 

phase amorphe. Dans ce milieu acide la réaction s’écrit 
[125]

:  

 Ga(OH)3(amorphe) ↔ Ga
3+

 + 3HO
-
 (6)  

Avec le temps, la phase amorphe Ga(OH)3 se transforme en une phase cristalline, moins 

soluble (et donc plus stable) en milieu neutre, de formule GaO(OH). Cette phase cristalline est 

néanmoins très soluble en solution basique, au sein de laquelle elle se convertie en ions 

gallates Ga(OH)4
-
 selon la réaction 

[119, 126]
: 

 GaO(OH)(cristallin) + H2O + HO
-
 ↔ Ga(OH)4

-
 (7)  

L’hydrolyse du gallium, i.e. les formes sous lesquelles il se retrouve après hydrolyse, dépend 

donc du pH mais également de la température à laquelle on se place. Benezeth et al. 
[127]

 ont 

étudié la spéciation du gallium en solution aqueuse en fonction de la température et du pH. La 
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Figure 13 donne les diagrammes qu’ils ont établis pour des températures de 25°C et de 

250°C. 

 

Figure 13 : Distribution des espèces aqueuses du gallium selon le pH et la température a) à 

25°C et b) à 250°C. Les pourcentages sont exprimés en activité d’unités et les lignes 

verticales représentent le pH neutre 
[127]

. 

Pour un pH neutre et une température de 25°C (cf Figure 13 a), le gallium est majoritairement 

sous la forme d’ions gallates Ga(OH)4
-
. On notera également que les concentrations 

maximales des espèces les moins chargées, Ga(OH)2
+
 et Ga(OH)3(aq), augmentent avec la 

température. Ceci peut être expliqué par la décroissance de la constante diélectrique de l’eau 

lorsque la température du milieu augmente. Cela conduit, par association ionique, à la 

stabilisation d’espèces moins chargées. Avec l’augmentation de température il y a aussi un 

déplacement de la gamme de stabilité maximale des espèces hydrolysées vers des pH plus 

acides. Ce qui implique que les espèces Ga(OH)4
-
, Ga(OH)2

+
 et Ga(OH)3(aq) sont les seules 

présentes pour des pH supérieurs à 1 pour une température de 250°C. 

Baes et al. 
[119]

 et Harris et al. 
[128]

 ont montré qu’à pH = 7,4 et à 25°C, le gallium est en 

équilibre avec le Ga(OH)4
-
 et a pour solubilité totale 1 µM. Le gallium en solution se répartit 

alors entre les espèces Ga(OH)4
-
 présentes à hauteur de 98,4 % et les espèces Ga(OH)3(aq) à 

hauteur de 1,6 %. Les espèces Ga(OH)3(aq) et GaO(OH) montrent le caractère amphotère du 

gallium, de façon similaire à l’aluminium, dont la solubilité croît pour des pH basiques et 

acides. Le minimum de solubilité se situe à 10
-7,2

 M pour un pH de 5,2. Pourtant, même à pH 

= 2, la solubilité totale de ces espèces est uniquement d’environ 10
-2

 M et ne diminue que 

faiblement (10
-3,3

 M) quand on se trouve à pH = 10 
[119]

. En outre, le gallium forme également 
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des phosphates, de formule GaPO4, très peu solubles (la solubilité correspondante est de 10
-

21
 M) pour des pH neutres 

[129]
. 

 

I.B.2. Activités et applications thérapeutiques du gallium 

I.B.2.a. Similarité Ga
3+

/Fe
3+

 

Selon Bernstein et al. 
[130]

, les propriétés physiologiques du gallium, et notamment ses 

interactions avec les protéines et les cellules, seraient dues à la similarité des ions Ga
3+

 et 

Fe
3+

. Le tableau suivant (Tableau 3) permet de se rendre compte des différences et des 

similitudes entre le Ga
3+ 

et le Fe
3+

 ainsi que quelques-uns des autres métaux du groupe IIIa. 

Paramètre Unités Ga
3+

 Fe
3+

 Al
3+

 In
3+

 Références 

Rayon ionique (octaédrique) Å 0,620 0,645 0,535 0,800 [131] 

Rayon ionique (tétraédrique) Å 0,47 0,49 0,39 0,62 [131] 

Tendance à la liaison ionique Ø 7,7 7,2 10,5 6,3 [132-133] 

Tableau 3 : Comparaison des rayons ioniques et de la tendance à former des liaisons 

ioniques entre le gallium et différents cations 

Le Ga
3+

 et le Fe
3+

 sont très similaires sur deux points : les rayons ioniques et la tendance à 

créer des liaisons ioniques 
[134]

. À côté de leurs équivalences, ils ont aussi des différences. Les 

différences biochimiques les plus importantes sont de deux ordres. En termes 

d’oxydoréduction, l’ion Fe
3+

 peut être réduit en Fe
2+

 alors que Ga
3+

 ne peut pas être réduit. 

Dans des conditions physiologiques, cette irréductibilité du Ga
3+

 fait qu’il ne s’associe pas 

aux molécules qui sont liées à un Fe
2+

 (comme les hèmes qui composent l’hémoglobine) 
[135]

 

et qu’il ne participe pas aux réactions d’oxydoréduction. 

De plus, l’ion Fe
3+

 non-lié n’existe pas dans des solutions aqueuses à pH neutre 
[136]

. La 

possibilité que d’importantes concentrations en ions gallates (Ga(OH4
-
)) soient présentes dans 

le plasma 
[130]

 permet des transports et des réactions biochimiques qui ne sont pas possibles 

avec le Fe
3+

, qui ne peut exister que lié à des protéines ou des chélates. Des études in vivo ont 

démontré que le gallium est présent dans le plasma grâce à la transferrine (protéine de 

transport du fer), 
[136-139]

 qui joue un rôle crucial dans la division cellulaire et la synthèse de 

l’ADN.  

De manière générale, les cellules cancéreuses possèdent beaucoup de récepteurs à la 

transferrine. Par conséquent, le gallium entre en compétition avec le fer pour intégrer la 
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transferrine (même si l’affinité du fer est 400 fois plus importante) et entraine une déficience 

en fer. Bien que le mécanisme d’intégration du gallium à l’intérieur des cellules ne soit pas 

encore clairement élucidé, une accumulation de gallium pourrait bloquer la prolifération 

cellulaire et donc induire l’apoptose des cellules 
[130, 140]

. 

I.B.2.b. Activité antimicrobienne 

En 1931, Levaditi et al. 
[141]

 ont mis en évidence le potentiel thérapeutique du gallium en 

utilisant du tartrate de gallium pour traiter la syphilis chez le lapin. Ce potentiel thérapeutique 

a également été démontré in vitro dans le cas d’une autre maladie infectieuse bien connue, la 

tuberculose 
[142]

. Comme nous l’avons mentionné précédemment, l’effet antibactérien du 

gallium a été également récemment illustré en mettant en contact des verres de phosphates 

contenant du gallium avec des bactéries telles que Pseudomonas aeruginosa ou encore 

Staphylococcus aureus et Clostridium difficile qui sont responsables d’infections 

nosocomiales 
[1]

. 

 

I.B.2.c. Utilisation dans le traitement de certains cancers 

Des études réalisées par Hart et al. 
[143-144]

 ont montré que parmi les métaux du groupe III du 

tableau périodique (aluminium, gallium, indium, thallium) le gallium, sous forme de nitrate de 

gallium, est le moins nocif et le plus efficace pour réduire la croissance tumorale. Le nitrate 

de gallium montre aussi une importante activité anti-tumeurs dans le traitement du carcinome 

urothélial (cancer de portée limitée au niveau de la vessie) et de la vessie 
[145-147]

 et de certains 

lymphomes 
[148-150]

. En revanche, dans le cas de certains cancers comme le mélanome 
[151]

, les 

cancers de la prostate 
[152]

, du rein 
[153]

, et du sein 
[154-155]

, l’utilisation du gallium est 

controversée. 

 

I.B.2.d. Activité du gallium sur le tissu osseux 

Lors d’essais cliniques pour évaluer le gallium comme composé anticancéreux, Warrell et 

al.
[2]

 ont constaté une hypocalcémie (taux de calcium dans le plasma très faible) chez 2/3 des 

patients. Après différentes études, ils ont découvert que le nitrate de gallium provoque cette 

hypocalcémie en réduisant la résorption du calcium de l’os. Ceci a ouvert la possibilité de se 

servir du gallium dans le traitement des hypercalcémies dues à certains cancers. Cela a 

également permit d’envisager d’utiliser cet élément comme inhibiteur de la résorption 

osseuse. 
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L’effet d’inhibition de la résorption osseuse par le gallium a effectivement été mis en 

évidence par différents travaux. Warrell et al. 
[156-157]

 ont constaté que le traitement par du 

nitrate de gallium de patients présentant des métastases osseuses permet de réduire 

l’ostéolyse. Des études réalisées sur des patients atteints de myélome, traités par 

chimiothérapie avec du gallium, ont montré une diminution de la perte osseuse 
[158-159]

. On 

peut recenser plusieurs études portant sur l’inhibition de l’activité de résorption des 

ostéoclastes par le gallium 
[2, 160-162]

, notamment dans le cadre de la maladie de Paget 

(dysfonctionnement du remodelage osseux) 
[163-164]

. L’étude de Donnelly et al. 
[165]

 indique 

que cet effet inhibiteur du gallium sur les ostéoclastes ne provoque ni la mort ni la 

détérioration de ces cellules. Ce point est appuyé par Blair et al. 
[166]

 et Hall et al. 
[162]

, qui 

montrent, en outre, que l’effet inhibiteur du gallium sur l’activité ostéoclastique dépend de sa 

concentration. Une étude récente, réalisée par Verron et al. 
[167]

, complète les travaux 

précédemment cités en indiquant que la viabilité des ostéoclastes n’est pas menacée tant que 

la concentration en gallium est inférieure à 100 µM. Sur ce point, Blair et al., font la 

différence entre cytotoxicité réversible et irréversible. Ils fixent la limite de cytotoxicité 

réversible à 50 µM 
[166]

. Verron et al. 
[167]

 montrent également que le gallium n’a pas d’effets 

néfastes sur la viabilité des ostéoblastes (cellules responsables de la formation osseuse). Dans 

le cadre de l’ostéoporose à proprement parler, des études in vivo sur un modèle petit animal 

(rat), réalisés par Ma et al. 
[168-169]

, ont montré que le gallium est efficace pour réguler 

l’hyperactivité ostéoclastique qui se produit au sein de cette maladie.  

Cependant, le mécanisme d’accumulation du gallium dans la partie minérale de l’os n’est pas 

encore clairement élucidé, ni la forme chimique sous laquelle il se retrouve 
[161, 170-171]

. 

 

I.B.3. Vectorisation du gallium 

Aujourd’hui, le gallium est utilisé le plus couramment sous forme de nitrate de gallium. Les 

modes d’administration actuels présentent des inconvénients majeurs. D’une part, 

l’administration par voie orale implique une faible biodisponibilité de ce composé pour le site 

cible, et, d’autre part, l’administration de solution de nitrate de gallium par voie intraveineuse 

nécessite souvent d’être faite en continu sur des temps longs, ce qui peut provoquer, à terme, 

une toxicité pour l’organisme. Il est donc nécessaire de trouver de nouvelles voies de 

vectorisation du gallium permettant une action ciblée au sein des tissus osseux. Dans ce 

contexte, le développement de substituts osseux phosphocalciques intégrant du gallium 
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apparait prometteur. De plus, les différents phosphates de calcium biocompatibles (HA, 

-TCP, DCPD), déjà largement utilisés, présentent une gamme de solubilité relativement 

large (pKs de 116,8 ; 28,9 et 6,59, respectivement, cf Partie 1 III.B.1.a. Tableau 1). Ces 

propriétés de solubilité pourront permettre de piloter le relargage du gallium (tant qu’il reste à 

des teneurs de dopant). 

Dans la littérature, le développement de substituts osseux phosphocalciques dopés avec du 

gallium a, jusqu’à maintenant, fait l’objet d’un nombre restreint de travaux. Parmi ceux-ci, 

Korbas et al. 
[171]

 se sont intéressés à la substitution Ca/Ga dans de DCPD et l’HA. L’intérêt 

du DCPD est qu’il possède une solubilité élevée (pKs = 6,59), ce qui permet un relargage 

rapide du gallium. A contrario, l’HA est très peu soluble (pKs = 116,8) et peut donc permettre 

une livraison du gallium sur le long terme. Concernant l’HA dopée avec du gallium, 

Melnikov et al. 
[172]

 ont montré que l’insertion du gallium dans la structure de l’HA n’a pas 

d’effet négatif sur la compatibilité de ce matériau avec l’os naturel. Récemment, Mellier et al. 

[173]
 ont montré qu’il était également possible de substituer une partie des ions calcium par des 

ions gallium dans la structure du -TCP.  

 

Comme nous l’avons dit précédemment, la durabilité chimique des verres de phosphates de 

calcium peut être modulée par ajout d’autres cations. Cela offre la possibilité de développer 

un système contenant du gallium en tant qu’agent inhibiteur de la résorption osseuse, dont les 

propriétés de dissolution en phase aqueuse peuvent être ajustées aux besoins médicaux. Dans 

ce but, nous avons tout d’abord synthétisé des verres de métaphosphates de calcium avec des 

teneurs variables en gallium, puis nous avons caractérisé leurs structures et étudié les 

propriétés de relargage du gallium qu’ils présentent en solution.  
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II. Etude de la structure des verres de métaphosphates de 

calcium dopés avec du gallium 

Comme tous les solides vitreux, les verres de phosphates ont une structure désordonnée. 

L’absence de périodicité et de contraintes de symétrie qui lui sont associées permet à leur 

structure d’accepter facilement l’insertion de différents cations. De ce fait, les verres de 

phosphates peuvent être considérés comme un dispositif de livraison de cations ayant des 

propriétés biologiques intéressantes. De plus, l’ajout de certains dopants dans le réseau 

vitreux permet de moduler la durabilité chimique du matériau. Les verres de métaphosphates 

de calcium, qui sont biocompatibles, apparaissent donc comme des matériaux à fort potentiel 

dans le cadre du développement de biomatériaux pour la vectorisation de principes actifs.  

L’étude rapportée ici concerne des verres de métaphosphates de calcium dopés avec un agent 

inhibiteur de la résorption osseuse : le gallium. Dans une première partie nous détaillerons la 

synthèse et la caractérisation de ces verres, principalement réalisée par RMN. Dans un second 

temps, nous présenterons les résultats obtenus après immersion de ces matériaux dans 

différentes solutions.  

 

II.A. Synthèse et analyses préliminaires 

Les verres de métaphosphates mixtes calcium/gallium ont été synthétisés selon la méthode 

classique de fusion suivie d’une trempe d’un mélange de poudre. Les compositions chimiques 

des échantillons synthétisés s’écrivent x[Ga(PO3)3] (1-x)[Ca(PO3)2] avec x= 0 ; 0,01 ; 0,02 ; 

0,05 ; 0,10 ; 0,15 ; 0,20 ; 0,25 ; 0,30. 

 

Les composés utilisés pour réaliser les mélanges de poudre initiaux sont le dihydrogène 

phosphate d’ammonium NH4H2PO4 (98,0 %), le carbonate de calcium CaCO3 (≥99,0 %) et 

l’oxyde de gallium Ga2O3 (99,999 %). Les proportions relatives des différentes poudres sont 

ajustées par pesée en fonction de la composition chimique du verre synthétisé. Ces poudres 

sont broyées manuellement dans un mortier en agate, mélangées puis introduites dans un 

creuset Pt/10 %Rh. La synthèse comporte deux traitements thermiques. Un premier cycle 

thermique de dégazage (cf Figure 14) est appliqué avec une vitesse de montée en température 

de 5°C/min, puis, un palier de 3 h à 300°C est réalisé pour éliminer l’eau et l’ammonium 

selon la réaction :  
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 2(NH4H2PO4) → 2NH3 + 3H2O + P2O5 (8)  

Le mélange est ensuite refroidit (10°C/min) jusqu’à la température ambiante et un second 

broyage du mélange de poudre est effectué.  

 

Figure 14 : Cycle de dégazage 

Le deuxième cycle thermique consiste en une montée en température (5°C/min) de la 

température ambiante jusqu’à 1100°C. Durant ce second cycle, la décarbonatation se produit à 

825°C. La fonte est maintenue pendant 20 minutes à 1100°C, puis, une trempe à l’eau de 

l’échantillon est effectuée. Le verre obtenu est démoulé, broyé et remis dans le creuset. Celui-

ci est à nouveau introduit dans le four et est maintenu à 1100°C pendant 20 minutes. Une 

seconde trempe à l’eau est ensuite réalisée. Cette étape de broyage, effectuée entre deux 

cycles de fusion/trempe, permet une meilleure homogénéité chimique du verre. Les verres 

obtenus, selon ce protocole (cf Figure 15), sont stockés et manipulés en boîte à gants pour 

éviter toute contamination atmosphérique.  

 

Figure 15 : Cycle de trempe – deux trempes successives 
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Les compositions nominales des verres x[Ga(PO3)3] (1-x)[Ca(PO3)2] synthétisés sont données 

par le Tableau 4. 

 

x 
GaO1,5 CaO P2O5 GaO1,5 CaO P2O5 

%molaires %massiques 

0 0,00 50,00 50,00 0,00 28,28 71,72 

0,01 0,50 49,38 50,12 0,94 27,72 71,35 

0,02 1,00 48,76 50,25 1,86 27,16 70,98 

0,05 2,47 46,91 50,62 4,50 25,56 69,93 

0,10 4,88 43,90 51,22 8,59 23,09 68,32 

0,15 7,23 40,96 51,81 12,31 20,84 66,84 

0,20 9,52 38,10 52,38 15,72 18,79 65,50 

0,25 11,76 35,29 52,94 18,85 16,89 64,26 

0,30 13,95 32,56 53,49 21,73 15,15 63,12 

Tableau 4 : Compositions nominales des verres synthétisés 

Les compositions chimiques des différents verres synthétisés ont été déterminées par analyse 

EDX sur un Microscope Électronique à Balayage environnemental Philips XL 40 ESEM 

équipé d’un spectromètre Energy dispersive X-ray Kevex Quantum Delta. Après polissage 

puis métallisation des échantillons, une quantification des atomes de phosphore, de gallium et 

de calcium a été effectuée en utilisant comme étalon un échantillon cristallin de CaP2O6 de 

haute pureté. 

Les résultats des analyses EDX sont donnés dans le Tableau 5, où l’écart à la composition 

nominale est exprimé par les rapports atomiques Ga/Ca et (Ca+Ga)/P. 

Ce tableau indique également le nombre d’atomes d’oxygène non-pontants par tétraèdre PO4 

(ONB), donné par la relation : 

 

 

(9)  

Pour un verre de métaphosphate, le nombre d’atomes d’oxygène non-pontants par tétraèdre 

PO4 doit être égal à 1. Cette quantité permet donc une lecture directe de l’écart à la 

stœchiométrie métaphosphate.  

 

ON B =
(3[Ga ] + 2[Ca ])

[P ]



 

50 

 

x nominal 
x (EDX) 

±0,006 

(Ga+Ca)/P 

nominal 

(Ga+Ca)/P (EDX) 

±0,006 
ONB ±0,014 

0 0,00 0,50 0,50 1,00 

0,01 0,01 0,50 0,50 1,01 

0,02 0,02 0,50 0,50 1,00 

0,05 0,04 0,49 0,48 0,97 

0,10 0,09 0,48 0,48 1,00 

0,15 0,12 0,47 0,46 0,98 

0,20 0,17 0,45 0,45 0,97 

0,25 0,22 0,44 0,42 0,94 

0,30 0,27 0,43 0,41 0,94 

Tableau 5 : Résultats obtenus par EDX 

Dans la suite de cette étude tous les verres seront notés à partir du x déterminé par EDX 

indiqués dans le Tableau 5. Les compositions chimiques des verres synthétisés sont 

positionnées sur le diagramme ternaire CaO-Ga2O3-P2O5 (cf Figure 16), sur lequel la ligne de 

composition métaphosphate (système binaire Ca(PO3)2-Ga(PO3)3) est représentée par le trait 

rouge. 

 

Figure 16 : Diagramme Ternaire CaO-Ga2O3-P2O5 : position des verres synthétisés 
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Les densités des verres synthétisés, mesurées par la méthode d’Archimède dans du Xylène, 

sont données par le Tableau 6. 

Echantillon xth  ±0,03 g/cm
3
 

0 2,64 

0,01 2,64 

0,02 2,65 

0,04 2,68 

0,09 2,72 

0,12 2,69 

0,17 2,70 

0,22 2,66 

0,27 2,69 

Tableau 6 : Densités des verres étudiés 

II.B. Caractérisation structurale par RMN du 
31

P et du 
71

Ga 

II.B.1. RMN du 
31

P 

II.B.1.a. Conditions expérimentales 

L’Annexe 1 présente la technique de la RMN ainsi que les principales expériences utilisées 

dans cette étude. Les spectres RMN en rotation à l’angle magique (MAS) des verres et des 

échantillons cristallins de référence ont été enregistrés avec un spectromètre Bruker Avance I 

dans un champ magnétique de 7,0 T, en utilisant une sonde double-résonance MAS Bruker et 

des rotors de diamètre 4 mm (volume d’échantillon de 0,18 mL).  

Les spectres MAS du 
31

P ont été acquis après une simple impulsion radiofréquence de 0,6 µs 

(correspondant à un angle de basculement de l’aimantation de 15°). La durée de l’expérience 

est de 6 secondes. Les temps de recyclage utilisés varient de 60 à 90 s en fonction du temps de 

relaxation longitudinal, et ont été choisis de manière à obtenir des spectres quantitatifs. Les 

spectres ont été enregistrés en utilisant différentes fréquences de rotation de l’échantillon afin 

d’identifier les raies de résonance isotropes et les bandes de rotation. Les déplacements 

chimiques du 
31

P ont été référencés par rapport à la raie de résonance d’une solution de H3PO4 

à 85 %. 
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II.B.1.b. Résultats 

II.B.1.b.(i) Étude sur le verre de métaphosphates de calcium pur (x=0) 

Dans un premier temps, nous présenterons les résultats obtenus par RMN du 
31

P pour le verre 

de métaphosphates de calcium sans gallium. Les spectres RMN MAS du 
31

P, enregistrés à 

différentes fréquences de rotation pour cet échantillon, sont représentés sur la Figure 17. 

 

Figure 17 : (a) Spectres RMN MAS du 
31

P du verre de composition Ca(PO3)2 obtenus pour 

des fréquences de rotation de 6 et 14 kHz (B0 = 7,0 T). Les astérisques indiquent les bandes 

de rotation (b) Zoom sur les raies isotropes 

Pour des fréquences de rotation de l’échantillon supérieures ou égales à 6 kHz, on observe 

une séparation nette entre les raies isotropes et les bandes de rotation sur les spectres MAS du 

31
P, ce qui permet de voir que la partie isotrope du spectre contient trois contributions 

partiellement recouvrantes. 

D’après leurs déplacements chimiques, les trois contributions peuvent être attribuées à 

différents types d’unités Q
n
 
[174]

: 

- le pic de plus forte intensité avec un déplacement chimique isotrope moyen de  

-30 ppm est attribué aux espèces Q
2
 

- la raie dont le barycentre se situe vers -10 ppm correspond aux unités Q
1
 

- l’épaulement observé vers -45 ppm est attribué aux unités Q
3
. 

 

Cette attribution s’appuie sur une étude préliminaire qui nous a permis de préciser les gammes 

de déplacements chimiques isotropes des unités Q
n
 dans les phosphates de calcium cristallins, 

ainsi que sur les données de la littérature 
[175-177]

 (cf Figure 18 et Tableau 7). 

 

MAS 14 kHz

MAS 6 kHz

(ppm)

-300-200-1000100200

* **
*

*
*

*
*

* *

*(a)

-60-40-20020

(ppm)

(b)
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Figure 18 : Gammes de déplacements chimiques isotropes des unités Q
n
 dans les phosphates 

de calcium cristallins 

Composé Sites Unités Q
n
 iso (ppm) 

Ca2P6O17 
[176]

 

3 

2 

1 

Q
3
 

Q
2
 

Q
2 

-43,2 

-40,6 

-35,3 

Ca(PO3)2 
[175]

 

1 

2 

3 

4 

Q
2
 

Q
2
 

Q
2
 

Q
2
 

-29,7 

-26,3 

-22,7 

-17,2 

Ca(PO3)2  

1 

2 

3 

4 

Q
2
 

Q
2
 

Q
2
 

Q
2
 

-31,7 

-30,1 

-29,9 

-27,3 

Ca2P2O7 

1 

2 

3 

4 

Q
1
 

Q
1
 

Q
1
 

Q
1
 

-10,1 

-8,6 

-8,1 

-7,1 

Ca2P2O7 
1 

2 

Q
1
 

Q
1
 

-10,0 

-7,7 

Ca3(PO4) 1 à 12 Q
0
 De 5 à -1 

Ca4(PO4)2O  

1 

2,3 

4 

Q
0
 

Q
0
 

Q
0
 

4,9 

3,6 

4,0 

Tableau 7 : Déplacements chimiques isotropes pour différents phosphates de calcium 

On notera également la présence de raies larges dans le verre par rapport à la phase cristalline 

(cf Figure 19). Ce fort élargissement des raies de résonance du 
31

P dans la phase vitreuse, par 

rapport à celles observées pour des échantillons cristallins, témoigne du désordre structural 

qui règne dans la phase vitreuse. Ce désordre structural est dû aux variations des distances et 

des angles de liaison pour chaque type d’unités Q
n
 

[174]
. Il dépend également, selon la 
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contribution considérée, du type de tétraèdre qui est attribuée à cette contribution Q
n
 
[103, 178-

179]
. 

 

Figure 19 : Spectres RMN MAS 
31

P du verre Ca(PO3)2 et de la phase cristalline Ca(PO3)2 

Pour pouvoir quantifier la présence de chacune des espèces, il est nécessaire de prendre en 

compte l’aire sous chaque raie isotrope mais aussi l’aire sous chaque bande de rotation, ce qui 

peut être réalisé en simulant l’intégralité du spectre avec un jeu de raies gaussiennes, mais 

cela nécessite l’ajustement d’un grand nombre de paramètres. Une approche alternative 

consiste à reconstruire le spectre de vitesse infinie en utilisant le processing TOP 
[180]

 (Two-

dimensional One Pulse spectroscopy 
[181-182]

). Le spectre ainsi obtenu est débarrassé de toute 

bande de rotation, et l’aire sous les raies correspond à la totalité de l’intensité pour chaque 

espèce qu’elles représentent. On obtient ainsi le spectre de la Figure 20.  

 

Figure 20 : Spectre RMN MAS 
31

P de vitesse infinie obtenu selon le processing TOP et sa 

simulation avec trois composantes correspondant aux unités Q
2
, Q

1
 et Q

3
. 

Ce spectre de vitesse infinie peut être facilement simulé à l’aide de trois raies de formes 

gaussiennes (cf Figure 20) correspondant aux trois unités Q
1
, Q

2
 et Q

3
 attribuées ci-avant. Il 
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est alors possible de quantifier la présence de chacune de ces espèces. Comme attendu pour 

un verre de métaphosphates, les unités Q
2
 sont prépondérantes (89,7 %), alors que les unités 

Q
1
 et Q

3
 sont faiblement présentes (4,3 % et 6 %, respectivement). La présence de ces deux 

dernières unités dans le verre (alors qu’elles sont absentes dans la phase cristalline de même 

composition) est régie par un équilibre qui se produit dans le liquide de haute température 

avec les unités Q
2
, et qui s’écrit 

[174]
: 

 2Q
2 ↔ Q

1
 +Q

3
 (10)  

Cette réaction de dissociation a une constante d’équilibre k
2
 qui dépend de la nature du cation 

modificateur de réseau. La valeur de cette constante d’équilibre peut être calculée à partir de 

la quantification RMN de chaque espèce Q
n
. Dans le cas présenté ici, sa valeur est de 3.10

-3
. 

 

II.B.1.b.(ii) Étude sur les différents verres de métaphosphates dopés avec du gallium 

À la suite de cette étude sur le verre Ca(PO3)2 sans gallium, nous avons enregistré les spectres 

RMN MAS 
31

P de chacun des verres dopés avec une teneur croissante en gallium. Nous avons 

systématiquement appliqué le processing TOP afin d’obtenir des spectres de vitesse infinie 

permettant une quantification plus directe. Les spectres MAS conventionnels (Figure 21 a) et 

ceux obtenus après l’application du processing TOP (cf Figure 21 b) sont montrés ci-

dessous : 

 

Figure 21 : (a) Spectres RMN MAS 
31

P des verres enregistrés à une fréquence de rotation de 

14 kHz (b) Spectres de vitesse infinie correspondants obtenus par le processing TOP 
[180]

. 
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Sur ces spectres, deux paramètres RMN témoignent des modifications qui se produisent au 

sein du matériau lorsque la teneur en gallium dans la composition du verre augmente. 

Tout d’abord, on observe un décalage progressif des déplacements chimiques isotropes 

moyens vers des valeurs plus négatives comme le montre la Figure 22 pour les unités Q
2
. 

 

Figure 22 : Evolution du barycentre des déplacements chimiques isotropes des unités Q
2
 en 

fonction de la teneur en gallium dans le verre 

Ce décalage vers les basses fréquences témoigne d’une augmentation progressive du nombre 

de galliums en seconde sphère de coordinence du phosphore. Il est dû à la substitution du 

calcium par un cation dont le potentiel cationique est plus fort. Cet effet a déjà été reporté 

dans la littérature pour des verres de métaphosphates 
[101]

. La Figure 23 illustre clairement cet 

effet dans le cas de métaphosphates cristallins : plus le cation a un rayon ionique élevé et est 

peu chargé, plus les déplacements chimiques 
31

P se trouvent à des valeurs positives. C’est le 

cas de la famille des métaphosphates de formule M
+
PO3. Dans le cas des cations ayant un 

rayon ionique faible et étant fortement chargé, comme c’est le cas du Ga
3+

 et de l’Al
3+

, le 

déplacement chimique isotrope moyen du 
31

P se situe à des valeurs beaucoup plus négatives. 

Sur cette figure, ainsi que sur la Figure 24, qui présente les spectres expérimentaux des 

Ca(PO3)2 et Ga(PO3)3 cristallins, on observe également que les déplacements chimiques du 

31
P des quatre sites cristallographiques de Ca(PO3)2 se situent à des valeurs plus positives que 

les déplacements chimiques isotropes des différents sites phosphores du Ga(PO3)3. 
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Figure 23 : Evolution du déplacement chimique isotrope moyen de la forme métaphosphate 

cristalline en fonction du type de cation associé, représenté par le potentiel cationique Z/r 

(M
+
 représentant le cation) 

Il est naturel de faire le lien direct entre le décalage constaté en comparant le barycentre du 

déplacement chimique isotrope du composé Ca(PO3)2 (4 inéquivalents cristallographiques) 

avec celui du composé Ga(PO3)3 (9 inéquivalents cristallographiques), dans leur forme 

cristalline (cf Figure 24), et ce même type de décalage qui se produit dans les verres étudiés 

ici. En effet, avec l’ajout de gallium dans la composition, il y a un remplacement progressif 

des espèces cations Ca
2+

 par des cations Ga
3+

 dans la seconde sphère de coordinence du 

phosphore. Le décalage progressif du déplacement chimique isotrope moyen des raies vers 

des valeurs plus négatives reflète cette insertion du gallium dans le réseau. Celle-ci se fait de 

façon de plus en plus marquée avec l’augmentation de la teneur en gallium du verre. Ce 

décalage traduit également la formation progressive d’environnements mixtes 

calcium/gallium pour les groupements phosphates. Il n’y a pas formation de domaines de 

phosphates de gallium dans une matrice de phosphates de calcium. 

 

Figure 24 : Spectres RMN MAS 
31

P (7 T, 14 kHz) des phases cristallines Ga(PO3)3 et 

Ca(PO3)2. 
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On observe également que la largeur des raies de résonance du 
31

P augmente avec l’ajout de 

gallium, comme le montre la Figure 25 pour les unités Q
2
. 

 

Figure 25 : Evolution de la largeur à mi-hauteur de la raie des unités Q
2
 en fonction de la 

teneur en gallium du verre 

Dans le cas du 
31

P, la largeur des raies observées sur les spectres MAS est principalement due 

à une distribution de déplacement chimique qui reflète directement le désordre structural 

local. Si la largeur des raies augmente, cela signifie que le réseau est de plus en plus 

désordonné. En effet, lorsqu’un cation supplémentaire est inséré dans un réseau vitreux 

(insertion par substitution), il y a plus de possibilités d’associations cations/groupements 

phosphates, i.e. beaucoup d’environnements différents peuvent se former. De plus, lorsque le 

cation introduit possède un potentiel cationique plus fort que le cation initialement présent, 

comme c’est le cas du gallium par rapport au calcium, la géométrie (longueurs et angles des 

liaisons) des groupements est modifiée 
[101]

. Ces différents changements aboutissent à un 

désordre structural plus élevé que celui qui régnait initialement, ce qui explique 

l’élargissement des raies observé ici.  

 

Les études réalisées en RMN du 
31

P ont permis de montrer que l’ajout de gallium provoque 

des modifications de l’environnement du phosphore dans les verres étudiés. Les évolutions 

des paramètres RMN du 
31

P indiquent que le gallium s’insère dans le réseau des 

métaphosphates de calcium de manière homogène et qu’il n’y a pas formation de domaines 

phosphates de gallium dans une matrice phosphocalcique. Pour compléter la caractérisation 

des verres synthétisés par RMN MAS 
31

P, nous avons également effectué des expériences 

RMN MAS sur le noyau 
71

Ga. 
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II.B.2. Etude par RMN du 
71

Ga  

II.B.2.a. Conditions expérimentales 

Les spectres 
71

Ga RMN MAS des verres et des échantillons cristallins de référence ont été 

obtenus à l’aide de spectromètres Bruker Avance III utilisant des champs magnétiques de 17,6 

et 20,0 T. Pour enregistrer les spectres MAS à des fréquences de rotation de 14 kHz, nous 

avons utilisé des sondes double-résonance Bruker avec des rotors de diamètre 4 mm. Pour 

enregistrer les spectres MAS à des fréquences de rotation plus élevées, allant de 60 à 65 kHz, 

nous avons utilisé des sondes double-résonance et triple-résonance Bruker avec des rotors de 

diamètre 1,3 mm (volume d’échantillon de 3,8 µL). Pour ces échantillons, le nombre de scans 

enregistrés varie de 10 256 à 53 248 en fonction de la teneur en gallium, ce qui correspond à 

des durées d’expérience allant de 3 heures à 15 heures. 

Pour les composés cristallins de référence, les spectres MAS ont été obtenus en utilisant soit 

une simple impulsion radiofréquence de 1,2 µs, soit une séquence d’écho de Hahn avec des 

impulsions sélectives de la transition centrale du 
71

Ga. Pour les verres, les spectres MAS ont 

été obtenus en utilisant systématiquement une séquence d’écho de Hahn avec des impulsions 

sélectives de la transition centrale du 
71

Ga. Les temps de recyclage utilisés sont de 1 s et ont 

été choisis de manière à obtenir des spectres quantitatifs. Les déplacements chimiques du 
71

Ga 

ont été référencés par rapport à la raie de résonance d’une solution aqueuse de Ga(NO3)3 à 

1,1 mol/kg. 

 

II.B.2.b. Résultats 

Pour compléter les études RMN réalisées sur le noyau 
31

P, présentées dans le paragraphe 

précédent, nous avons également caractérisé l’environnement local du gallium dans les verres 

de formule x[Ga(PO3)3] (1-x)[Ca(PO3)2] par RMN du 
71

Ga. Les analyses ont été menées dans 

un premier temps à une fréquence de rotation de 14 kHz dans un champ magnétique de 

17,6 T. Cependant, comme on peut le voir sur la Figure 26, les spectres RMN MAS du 
71

Ga 

obtenus pour cette fréquence de rotation comportent beaucoup de bandes de rotation qui 

recouvrent les raies isotropes rendant impossible l’exploitation de ce spectre. 
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Figure 26 : Spectres RMN MAS 
71

Ga (17,6 T) enregistrés à des fréquences de rotation de 

14 kHz et de 65 kHz pour le verre x = 0,17. Les astérisques indiquent les bandes de rotation. 

Le spectre enregistré à une fréquence de rotation beaucoup plus élevée (65 kHz, cf Figure 26) 

permet d’éviter le recouvrement entre bandes de rotation et raies isotropes. Ce spectre permet 

alors de mettre en évidence la présence de trois raies isotropes. 

Afin d’attribuer ces contributions aux différents environnements locaux du gallium dans le 

verre, nous avons également enregistré les spectres du 
71

Ga dans des composés cristallins de 

structures connues, GaPO4 et Ga(PO3)3 (cf Figure 27). La structure du composé cristallin 

GaPO4 contient un unique site cristallographique pour le gallium. Dans cette structure, le 

gallium est coordonné par 4 atomes d’oxygène sous la forme d’unités tétraédriques GaO4 (cf 

Figure 27 a) et le spectre RMN du 
71

Ga montre une unique raie de résonance avec un 

déplacement chimique isotrope de 117,4 ppm, une constante de couplage quadripolaire CQ = 

5,00 MHz et un paramètre d’asymétrie ηQ = 0,44. La structure du composé Ga(PO3)3 cristallin 

contient trois sites cristallographiques pour le gallium qui correspondent tous à des unités 

octaédriques GaO6. Le spectre du 
71

Ga de ce composé (cf Figure 27 b) montre trois 

contributions isotropes avec des déplacements chimiques isotropes de -64,0 (CQ = 3,46 MHz, 

ηQ = 0,68), -64,4 (CQ = 5,96 MHz, ηQ = 0,66) et -60,8 ppm (CQ = 9,15 MHz, ηQ = 0,18). 

Sur la base des déplacements chimiques isotropes des unités GaO4 et GaO6 dans ces 

composés de référence, il est possible d’attribuer sans ambiguïté les raies isotropes situées 

vers 72 et -70 ppm pour le verre x = 0,17 (cf Figure 27 c) à des unités GaO4 et GaO6, 

respectivement. Dans le cas de verres d’aluminosilicates et d’aluminophosphates, les spectres 

RMN MAS du 
27

Al présentent très souvent trois contributions attribuées à l’aluminium en 
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coordinence 4 (AlO4), 5 (AlO5) et 6 (AlO6). Ces trois espèces possèdent des gammes de 

déplacements chimiques comprises entre 30 et 90 ppm, 5 et 40 ppm et -20 et 20 ppm, 

respectivement 
[101, 183-185]

. Par analogie, il semble tout à fait cohérent d’attribuer la 

composante située à une position intermédiaire, entre les raies des unités GaO4 et GaO6, au 

gallium en coordinence 5, GaO5. 

 

Figure 27 : Comparaison des spectres RMN MAS 
71

Ga (17,6 T) des composés a) GaPO4 

cristallin (14 kHz) et b) Ga(PO3)3 cristallin (65 kHz) avec c) le spectre du verre x= 0,17 

(65 kHz) 

Après, avoir attribué les trois contributions observées sur nos spectres RMN expérimentaux 

du 
71

Ga, nous avons voulu quantifier leurs proportions relatives. Cette étape nécessite une 

simulation complète des spectres enregistrés de telle manière qu’on puisse en faire une 

exploitation fiable. Comme nous l’avons vu précédemment dans le cas du 
31

P (noyau de spin 

1/2), les spectres RMN des verres sont constitués de raies larges dues à une distribution de 

déplacement chimique isotrope qui reflète le désordre structural. Etant donné le caractère 

quadripolaire du gallium (noyau de spin I = 3/2), la simulation des spectres des verres 

nécessitent dans ce cas la prise en compte, d’une part, d’une distribution de déplacement 

chimique, et, d’autre part, d’une distribution de l’interaction quadripolaire. Afin de rendre 

compte de ces deux distributions de paramètres RMN, nous avons utilisé le modèle GIM 

(Gaussian Isotropic Model) proposé par Czjzek 
[186]

, selon lequel la distribution du gradient 

de champ électrique est supposée correspondre à un désordre statistique 
[187-188]

. Grâce à ce 
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modèle, il est possible de simuler le spectre (cf Figure 28) avec trois contributions ayant 

chacune une forme asymétrique caractéristique d’une distribution de couplage quadripolaire. 

Dans cette simulation, il est également nécessaire de prendre en compte la distribution de 

déplacement chimique isotrope du 
71

Ga qui est simulée à l’aide d’un élargissement gaussien 

additionnel. 

 

Figure 28 : Spectre RMN 
71

Ga (17,6 T, 65 kHz) du verre x = 0,27 et la simulation obtenue en 

considérant les trois contributions associées aux unités GaO4, GaO5 et GaO6. La forme de 

raie de chacune de ces contributions est caractéristique d’une distribution des paramètres de 

l’interaction quadripolaire (Gaussian Isotropic Model). 

Il faut noter que, dans le cas de raies de résonance partiellement recouvrantes, la présence 

simultanée de ces deux types de distribution de paramètres (interaction quadripolaire et 

déplacement chimique) rend ambigüe la simulation des spectres obtenus à un seul champ 

magnétique. Il faut rappeler que le déplacement chimique est directement proportionnel au 

champ magnétique appliqué B0 tandis que les effets de second ordre de l’interaction 

quadripolaire sont inversement proportionnels à ce champ. Pour rendre compte avec fiabilité 

des contributions respectives de ces deux types d’interactions, il est donc nécessaire de 

simuler les spectres du même échantillon enregistrés à des champs magnétiques différents. 

Pour l’ensemble des verres étudiés, nous avons donc enregistré les spectres RMN du 
71

Ga à 

deux champs magnétiques. Les spectres obtenus expérimentalement à 17,6 et 20 T et les 

simulations de l’un des verres sont reportées sur la Figure 29. 
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Figure 29 : Spectres RMN 
71

Ga 65 kHz pour les verres étudiés avec les champs magnétiques 

de 17,6 T et de 20 T 

La simulation des spectres a été faite à l’aide du logiciel DMfit qui permet de faire varier 

simultanément les différents paramètres des interactions sur les spectres enregistrés à 

différents champs magnétiques. Après ajustement, nous avons obtenu un très bon accord entre 

spectres expérimentaux et simulés, comme on peut le voir sur la Figure 29 (le détail des trois 

contributions est montré dans le cas du verre x = 0,04). À partir de ces simulations, on peut 

directement quantifier les proportions relatives des trois contributions et décrire leurs 

variations en fonction de la teneur en gallium dans le verre. Comme indiqué précédemment, 

ces trois contributions correspondent : 

- aux unités GaO4 qui vont participer au réseau de tétraèdres 

- aux unités GaO6 qui renforcent les connections entre les chaînes de tétraèdres (par 

rapport aux polyèdres de coordination de Ca
2+

, les liaisons Ga-O étant plus fortes que 

les liaisons Ca-O)  

- aux unités GaO5 dont le rôle structural n’est pas clairement élucidé (participation à la 

formation du réseau ou rôle similaire à celui des unités GaO6). 

 

(ppm)
-600-400-2000200400

17,6 T 20 T

-600-400-2000200400
(ppm)

x = 0,04

x = 0,09

x = 0,12

x = 0,17

x = 0,22

x = 0,27
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La Figure 30 montre l’évolution des quantités relatives de ces trois types d’unités structurales 

en fonction de la composition chimique du verre. 

 

Figure 30 : Evolution des intensités relatives des contributions GaO4, GaO5 et GaO6. 

Nos résultats indiquent que le gallium en coordinence 5 est présent en majorité par rapport à 

sa forme en coordinence 4 et 6. On constate également que les pourcentages relatifs de ces 

trois espèces restent relativement constants en fonction de la teneur en gallium.  

 

Le Tableau 8 résume l’évolution du déplacement chimique isotrope moyen et du produit 

quadripolaire moyen PQ de chaque unité. On observe globalement un déplacement des raies 

du gallium en coordinence 5 et 6 vers les basses fréquences (valeurs en ppm deviennent plus 

négatives) en augmentant la teneur en gallium. Une évolution similaire a été observée par 

Mellier et al. 
[189]

 dans le cas de la substitution Ca/Ga dans le TCP. En comparant nos 

résultats aux paramètres des composés de référence, on voit que les déplacements chimiques 

isotropes moyens des unités GaO6 des verres étudiés ont tendance à se décaler vers des 

valeurs proches des déplacements des unités GaO6 du composé de référence Ga(PO3)3. Ce 

décalage serait donc lié à l’impact de la substitution Ca/Ga dans l’environnement à moyenne 

distance du gallium (4
ème

 sphère de coordinence). 

La distribution du produit quadripolaire des unités GaO6 dans nos verres (PQmoyen ~ 8,8 MHz) 

couvre l’ensemble des valeurs mesurées pour les trois sites cristallographiques de Ga(PO3)3 

cristallins. On notera que les PQ moyens des unités GaO4 et GaO5 sont du même ordre de 

grandeur et significativement plus grands que la valeur mesurée pour le site GaO4 de la phase 

cristalline GaPO4, indiquant une forte distorsion des tétraèdres GaO4 dans nos verres. 
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 iso moyen (± 0,5 ppm) PQ moyen (± 1 MHz) 

Verres   

x GaO6 GaO5 GaO4 GaO6 GaO5 GaO4 

0,04 -51,5 16,5 104,5 8,8 12,9 11,7 

0,09 -50,5 17 105,5 8,8 12,9 11,7 

0,12 -51,5 15 104,5 8,8 12,9 11,7 

0,17 -52,5 15 105 8,8 12,9 11,7 

0,22 -53 15 104,5 8,8 12,9 11,7 

0,27 -54,8 14 104,5 8,8 12,9 11,7 

Cristaux   

GaPO4 / / 117,4 / / 5,16 

Ga(PO3)3  

Site n°1 -64,0 / / 3,72 / / 

2 -64,4 / / 6,38 / / 

3 -60,8 / / 9,20 / / 

Tableau 8 : Déplacements chimiques isotropes moyens et produits quadripolaires PQ moyens 

du 
71

Ga pour les unités GaO6, GaO5 et GaO4 dans les verres étudiés. Les déplacements 

chimiques isotropes et produits quadripolaires des différents sites gallium des composés 

cristallins Ga(PO3)3 et GaPO4 sont également reportés. Le produit quadripolaire est défini 

comme , où CQ est la constante de couplage quadripolaire et ηQ le 

paramètre d’asymétrie du tenseur de gradient de champ électrique. 

Nos résultats, obtenus par RMN du 
71

Ga à très haut champ magnétique et à fréquence de 

rotation très élevée, indiquent que le gallium est très majoritairement présent sous la forme 

d’unités GaO5 dans les verres de métaphosphates mixtes calcium/gallium. En ce sens, ils 

différent de ceux obtenus par Valappil et al. 
[1]

 pour des verres de phosphates sodocalciques 

(P2O5)(CaO)0,35(Na2O)0,87-x(Ga2O3)x (avec x= 0,02 ; 0,07 et 0,11) dont les compositions sont 

proches des métaphosphates. En effet, sur la base d’expériences d’absorption des rayons X au 

seuil K du gallium 
[190]

 et de RMN du 
71

Ga 
[1]

 (cf Figure 31), ces auteurs concluent que le 

gallium forme presque exclusivement des unités GaO6. Ceci pourrait indiquer que la 

PQ   = CQ 1+ 
Q²

3
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coordinence du gallium dans les verres de phosphates dépend de la nature des cations 

modificateurs présents.  

 

Figure 31: Spectres RMN MAS du 
71

Ga des verres (P2O5)(CaO)0,35(Na2O)0,87-x(Ga2O3)x.  

(a) x= 0,11, B0 = 18,8 T, MAS 22 kHz ; (b) x= 0,11, B0 = 14,1 T, MAS 18 kHz ; (c) x= 0,07, 

B0 = 14,1 T, MAS 18 kHz ; (d) x= 0,02, B0 = 14,1 T, MAS 18 kHz. 
[1]

 

Cependant, il faut souligner que dans ces travaux, les spectres RMN MAS du 
71

Ga ont été 

obtenus en utilisant un champ magnétique et des fréquences de rotation relativement 

modestes. C’est pourquoi les spectres obtenus présentent une très faible résolution. Dans ces 

conditions expérimentales, les résonances associées aux différentes coordinences de gallium 

ne sont pas clairement résolues, ce qui rend l’interprétation des spectres particulièrement 

délicate et ambigüe.  
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III. Etude de l’altération des verres en solution  

Contrairement au cas des verres de silicates, l’altération en solution aqueuse des verres de 

phosphates a été relativement peu étudiée jusqu’à aujourd’hui, et les mécanismes conduisant à 

la dissolution de ces verres font toujours l’objet de débats dans la littérature 
[191-195]

. 

Les deux principales réactions chimiques, conduisant à la dissolution des verres de phosphate 

en solution aqueuse, sont : 

- l’hydratation par échange chimique entre cations modificateurs de réseau (Na
+
, Ca

2+
,…) et 

ions H
+
 de la solution : 

 

 

(11)  

- l’hydrolyse des liaisons P-O-P : 

 

 

(12)  

Dans tous les travaux portant sur l’étude de l’altération des verres de phosphate, la dissolution 

de ces verres dans des solutions aqueuses de pH acide à neutre est décrite comme congruente 

[191-195]
. Selon Bunker et al. 

[191]
, qui ont étudié la durabilité chimique de verres de phosphates 

sodocalciques, le mécanisme dominant la dissolution des verres de phosphates est 

l’hydratation : l’échange chimique qui a lieu (entre cations modificateurs et ions H
+
) conduit, 

d’une part, à la formation de chaînes hydrogénophosphates à l’interface verre/solution et, 

d’autre part, à la dissolution de ces chaînes, celles-ci conservant la même longueur que les 

chaînes du réseau vitreux initial. Dans le cadre de ce modèle, des réactions d’hydrolyse 

peuvent également se produire dans un second temps, lorsque les chaînes 

hydrogénophosphates sont en solution. En revanche, selon Gao et al. 
[193]

 et Takebe et al. 
[194]

, 

le mécanisme dominant l’altération des verres de phosphates est l’hydrolyse des liaisons 

P-O-P conduisant au passage en solution de chaînes de phosphates de différentes longueurs. 

Dans le cadre du développement des verres biocompatibles, permettant la vectorisation du 

gallium en tant qu’agent inhibiteur de la résorption osseuse, nous avons cherché à mieux 

comprendre la nature du mécanisme dominant la dissolution de nos verres de phosphates de 
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calcium dopés au gallium. Les verres synthétisés ont donc été introduits dans différentes 

solutions. Les concentrations des différents éléments présents dans la phase liquide ont été 

mesurées par ICP-AES. Deux approches peuvent être envisagées pour mettre en évidence la 

nature du mécanisme dominant la dissolution. La première consiste en une spéciation des 

environnements du phosphore en solution, effectuée aux premiers instants de la réaction afin 

d’éviter les phénomènes d’hydrolyse en solution. Ceci nécessite l’utilisation d’une technique 

très sensible puisque les concentrations des espèces en solution sont faibles aux premiers 

instants de la réaction. La seconde approche consiste à caractériser l’environnement du 

phosphore dans la couche d’altération à la surface du verre. C’est dans ce cadre que Takebe et 

al. 
[194]

 ont mis en évidence par spectroscopie Raman une dépolymérisation du réseau 

phosphate à la surface du verre, ce qui peut être interprétée comme la signature des réactions 

d’hydrolyse. Dans ce travail, nous avons suivi une démarche similaire et nous avons récupéré 

la fraction solide restante, correspondant au verre altéré, pour caractériser par RMN du 
31

P la 

couche d’altération formée. 

 

III.A. Protocole de lixiviation 

Les expériences d’altération des verres ont été réalisées dans trois solutions différentes :  

- une solution de Trishydroxyméthylaminométhane (TRIS, C4H11NO3) de concentration 

0,02 M. Le pH de la solution est ajusté avec du HCl pour qu’il soit compris entre 7,30 et 7,40. 

Le TRIS est la solution la plus simple pour simuler les fluides physiologiques humains. Cette 

solution est notée T. 

- une solution de Phosphate obtenue par dilution de 61,1 mL d’une solution de Na2HPO4 à 

0,02 M et de 38,9 mL d’une solution de NaH2PO4 à 0,02 M pour 1 L de solution totale 

(complétée avec 0,9 L d’eau ultra pure). Le pH de cette solution est alors compris entre 7,15 

et 7,30. Cette solution est notée P. 

- une solution d’eau ultrapure (18 M ) de pH initial égal à 6. Cette solution est notée E. 

 

Les verres choisis pour les expériences de lixiviation sont les verres x = 0 ; x = 0,10 et x = 

0,30 (formule chimique : x[Ga(PO3)3] (1-x)[Ca(PO3)2]). Ils sont broyés en boîte à gants 

manuellement, et tamisés pour obtenir une poudre de granulométrie comprise entre 40 et 

75 µm.  
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Nous avons choisi un rapport Solide/Liquide de 1, c’est-à-dire que 100 mg de poudre ont été 

introduits dans 100 mL de solution. À partir des densités mesurées pour les différents verres 

(dmoyenne = 2,68), de la granulométrie choisie (valeur moyenne de 57,5 µm) et en supposant 

que les grains ont une forme sphérique, on peut estimer que le rapport [surface du 

solide] / [volume de liquide] a pour valeur moyenne 0,39 cm
-1

. 

Les échantillons sont immergés dans les solutions conditionnées dans des flacons en 

polypropylène qui sont placés dans une étuve à 37°C et sont soumis à une agitation de 

100 tours par minute. L’eau utilisée pour le rinçage est de l’eau ultra pure (18 M ). 

Pour chaque échantillon et chaque solution, les expériences ont été réalisées pour quatre 

temps de lixiviation : 6 heures, 24 heures, 48 heures, 5 jours (soit 120 heures). 

Pour chaque expérience, lorsque la durée de lixiviation est atteinte, la fraction solide restante 

est récupérée par filtration (2,5 µm) sous vide à l’aide d’une trompe à eau. La fraction solide 

récupérée est ensuite séchée dans une enceinte sous vide à une température de 50°C. La 

solution de lixiviation est également récupérée et stockée dans les flacons en polypropylène. 

 

III.B. Conditions d’analyses des solutions et des verres altérés  

III.B.1. Solutions 

Les mesures de pH des solutions ont été réalisées sur un appareil Hanna Instruments modèle 

HI 2210 préalablement calibré.  

Les analyses ICP-AES/OES ont été faites à l’aide d’un appareil Horiba-Jobin Yvon modèle 

Ultima2. Les limites de quantification (LQ) des espèces sont de 0,5 ppm pour le calcium, de 

1 ppm pour le gallium et de 0,05 ppm pour le phosphore. Les incertitudes sur les mesures sont 

de 20 % si la valeur détectée est comprise entre 0 et 6LQ, et de 10 % si la valeur détectée est 

supérieure à 6LQ. Le principe de cette technique de caractérisation est abordé succinctement 

en Annexe 2. 

 

III.B.2. Verres altérés 

La fraction de solide résiduel, correspondant au rapport entre la masse de poudre de verre 

initiale et la masse de poudre récupérée après filtration, a été déterminée par pesées à l’aide 

d’une balance Kern modèle ABT 220-4M. 

 

Les spectres RMN du 
31

P des verres altérés ont été enregistrés sur un spectromètre Bruker 

Avance I 300 MHz (champ magnétique de 7,0 T correspondant à une fréquence de Larmor de 
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121,5 MHz pour le 
31

P) en utilisant une sonde double-résonance 4 mm. Les spectres 

quantitatifs RMN MAS 
31

P ont été obtenus en utilisant une impulsion de 0,6 µs correspondant 

à un angle de basculement de 15° et une durée de recyclage employée de 60 s. La durée de 

l’expérience MAS est de 4 heures et 15 minutes. Les spectres de cross-polarisation (CP) 

1
H-

31
P MAS ont été acquis en utilisant un temps de transfert d’aimantation (temps de contact) 

de 5 ms. La durée de l’expérience CPMAS est de7 heures. Les déplacements chimiques de 
31

P 

sont référencés par rapport à une solution de H3PO4 à 85 %. 

Les spectres RMN MAS 
1
H ont été enregistrés sur un spectromètre Bruker Avance III 

850 MHz (champ magnétique de 20,0 T correspondant à une fréquence de Larmor de 

850 MHz pour le 
1
H) en utilisant une sonde 1,3 mm. Les spectres quantitatifs ont été 

enregistrés avec un t90° = 1,81 µs et un temps de recyclage de 10 s. Les déplacements 

chimiques du 
1
H sont référencés par rapport au Tétraméthylsilane (TMS). 

Les simulations de tous les spectres ont été réalisées en utilisant le logiciel DMfit 
[196]

. 

 

III.C. Résultats 

III.C.1. Analyses des solutions 

Les évolutions du pH des différentes solutions en fonction de la durée de lixiviation sont 

reportées sur la Figure 32 pour les trois verres de différentes compositions : 

 

Figure 32: Evolution du pH des trois solutions en fonction de la durée de lixiviation du verre  

Pour les trois solutions, la dissolution du verre de métaphosphates de calcium pur (x = 0) 

conduit à une nette diminution du pH. Pour les deux mécanismes de dissolution mentionnés 

précédemment, on attend une augmentation de pH pour l’hydratation et une diminution de pH 

pour l’hydrolyse. La diminution de pH constatée traduit donc des réactions d’hydrolyse des 
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liaisons P-O-P 
[194]

. Il est cependant important de noter que les réactions d’hydrolyse, 

conduisant à une diminution du pH, peuvent avoir lieu soit à l’interface solide-liquide 

(hydrolyse des espèces de surface du verre), soit en solution, après hydratation/dissolution des 

chaînes de phosphates. De ce fait, les évolutions du pH observées ici ne permettent pas de 

préciser la nature du mécanisme conduisant à la dissolution des verres.  

Si, dans le cas de la solution T, le pH de la solution semble peu affecté par les compositions 

chimiques des verres, on observe clairement que le pH des solutions P et E prend des valeurs 

encore plus faibles dans le cas de la dissolution des verres contenant davantage de gallium. 

Cet effet a déjà été constaté par Valappil et al. 
[1]

. L’acidification plus marquée des solutions 

P et E pour les verres contenant du gallium, en fonction du temps de lixiviation, est un effet 

connu, caractéristique du comportement du gallium en solution, et lié à la formation des 

espèces Ga(OH)4
-
, Ga(OH)3 et Ga(OH)2

+
 (cf Figure 2, Partie 2 I.B.1 Comportement en 

solution). 
[123-124, 127]

 

 

Les concentrations en ppm (1 ppm = 1 mg/L) des éléments phosphore, calcium et gallium, 

relargués en solution, ont été déterminées par ICP-AES. Les résultats obtenus pour les 

différentes solutions et les différents verres sont rassemblés sur la Figure 33. 

Dans l’hypothèse d’une dissolution congruente des verres, on attend que le rapport P/(Ca+Ga) 

des concentrations en ppm soit de 1,55, 1,52 et 1,46 pour les verres x= 0 ; 0,1 et 0,3 ; 

respectivement. Les rapports P/(Ca+Ga) des concentrations mesurées expérimentalement pour 

les différentes solutions et les différents verres montrent en général un bon accord avec une 

dissolution congruente de ceux-ci. C’est clairement le cas pour les verres immergés dans la 

solution E. Néanmoins, c’est une conclusion à modérer dans le cas des verres immergés dans 

la solution T. Nos résultats confirment donc le caractère relativement congruent de la 

dissolution des verres de phosphates dans des solutions de pH neutre à acide 
[191-193, 195]

. 

Dans le cas d’une dissolution totale des verres, les concentrations attendues des éléments 

phosphore, calcium et gallium en solution sont, respectivement, de 313,1 ; 202,0 et 0 ppm 

pour le verre x = 0, de 311,7 ; 172,3 et 33,3 ppm pour le verre x = 0,1 et de 309,2 ; 121,4 et 

90,7 ppm pour le verre x = 0,3. Dans le cas du verre de métaphosphates de calcium pur (x = 

0), les concentrations mesurées indiquent que la proportion de verre dissout s’élève à environ 

90 % pour la solution E au bout de 5 jours, tandis que cette proportion, pour la même durée 

d’immersion, s’élève à 80 % pour la solution P et à 55 % pour la solution T. Cette variabilité 

de la quantité de verre dissout est directement reliée aux valeurs de pH des solutions utilisées, 

la dissolution des verres de phosphates étant plus forte à des pH plus acides 
[191]

. 
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Figure 33 : Evolutions en fonction du temps des concentrations des éléments P, Ca et Ga mesurées par ICP-AES pour les solutions T, P et E. 
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En comparant les concentrations du phosphore dans les trois solutions étudiées, on observe 

clairement que la quantité de phosphore relarguée diminue avec l’augmentation de la teneur 

en gallium du verre. Ceci indique de façon évidente que la présence de gallium augmente la 

durabilité chimique du verre, i.e. sa résistance à la dissolution. De la même manière, la 

comparaison des concentrations de calcium et gallium en solution indique une augmentation 

de la durabilité chimique du verre avec l’augmentation de la teneur en gallium. Ces 

observations sont en bon accord avec les résultats obtenus par Valappil et al. 
[1]

. Cette 

augmentation de la durabilité chimique des verres de métaphosphates, lorsque la teneur en 

gallium augmente, est certainement liée au fait que les liaisons Ga-O sont plus fortes que les 

liaisons Ca-O.  

 

III.C.2. Étude des verres altérés 

III.C.2.a. Rapports entre masse de poudre récupérée et masse de poudre introduite 

Les rapports entre la masse de poudre récupérée par filtration et la masse de poudre introduite 

initialement dans le flacon, en fonction du type de verre et du temps d’agitation, sont reportés 

sur la Figure 34. 

 

Figure 34 : Rapport masse initiale/masse récupérée dans les trois solutions étudiées 

En premier lieu, on notera que ces rapports de masse, correspondant aux pourcentages de 

verre résiduel, sont plus faibles que la fraction non dissoute estimée à partir des analyses ICP-
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AES. Ceci est relativement attendu car la fraction de solide résiduel, récupérée par filtration, 

va fortement dépendre du filtre utilisé (le type de filtre utilisé dans ce travail présente une 

maille de 2,5 µm). Dans le cas d’une expérience de lixiviation conduite sur des poudres, on 

s’attend à ce qu’il soit difficile de récupérer les particules de verre fortement altérées parce 

que leurs tailles doivent être faibles (et donc plus difficile à récupérer par filtration). De fait, 

le pourcentage de verre non-dissout, déterminé à partir de la masse de poudre récupérée par 

filtration, est nécessairement sous-estimé. 

Néanmoins, les tendances des évolutions des rapports de masse en fonction de la durée de 

lixiviation et de la composition du verre sont en bon accord avec les évolutions des 

concentrations en solutions décrites précédemment. Par exemple, pour le verre de phosphates 

de calcium pur (x = 0), la fraction de solide résiduel au bout de 5 jours est plus importante 

pour la solution T que pour la solution P, et est plus importante pour la solution P que pour la 

solution E, témoignant à nouveau du rôle du pH de la solution. On notera également que dans 

toutes les solutions, la fraction de verre non dissout augmente avec la teneur en gallium, 

confirmant ainsi l’augmentation de la durabilité chimique du verre avec l’ajout de celui-ci. 

Cette diminution de la perte de masse du verre lors de l’augmentation de la concentration en 

gallium a également été observée par Valappil et al. 
[1]

. 

 

III.C.2.b. RMN du 
31

P 

Comme mentionné précédemment, nous avons voulu caractériser la nature chimique de la 

couche d’altération formée à la surface des grains de verre, afin de mettre en évidence la 

nature des mécanismes (hydratation et/ou hydrolyse) conduisant à la dissolution du verre. 

Pour cela, la RMN du 
31

P apparaît comme une méthode de choix puisque les unités PO4 ont 

différents degrés de condensation : elles sont donc résolues sur les spectres MAS. Une 

modification de la longueur moyenne des chaînes de tétraèdres et l’apparition d’espèces 

moins polymérisées, liées à des réactions d’hydrolyse, devraient donc être facilement 

observables. D’autre part, l’hydratation des chaînes de tétraèdres par échange entre ions Ca
2+

 

et H
+
 doit également se traduire sur les spectres 

31
P par une variation du déplacement 

chimique des unités Q
n
. 

La Figure 35 a présente l’évolution du spectre RMN MAS quantitatifs 
31

P du verre x = 0 en 

fonction de la durée de lixiviation dans la solution T. 
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Figure 35 : Evolution des spectres RMN 
31

P (7T, 14kHz) (a) MAS quantitatifs et (b) CPMAS 

(temps de contact de 5 ms) du verre x = 0 en fonction de la durée de lixiviation dans la 

solution T. 

Sur le spectre du verre résiduel après 24 heures de lixiviation, on observe clairement 

l’apparition d’une contribution centrée vers -10 ppm qui est attribuée à des unités de type Q
1
. 

Pour des durées de lixiviation comprises entre 24 heures et 48 heures, on note également la 

présence d’un autre pic, centré vers 0 ppm, caractéristique d’unités de type Q
0
. La présence de 

ces espèces moins polymérisées que les unités Q
2
, qui, pour leur part, constituent 

majoritairement la structure du verre initial, implique nécessairement la rupture de liaisons 

P-O-P par hydrolyse durant le processus d’altération. Les intensités relatives de ces deux 

contributions (associées à la couche de surface) augmentent continuellement en fonction de la 

durée de lixiviation au dépend de la composante principale du spectre du verre non altéré 

(associé au cœur du grain), ce qui reflète la dissolution progressive du verre. On notera 

également que le déplacement chimique des unités Q
2
 du verre initial se décale vers des 

valeurs plus positives en fonction de la durée de lixiviation. Cette évolution du déplacement 

chimique reflète une modification de l’environnement chimique des unités Q
2
 qui peut être 

due, d’une part, à un échange entre ions Ca
2+

 et H
+
, et, d’autre part, à une variation du degré 

de condensation des tétraèdres auxquels elles sont liées 
[103, 179]

. 

Afin de mieux identifier les espèces hydratées formées dans la couche de surface, nous avons 

employé une expérience de transfert d’aimantation des noyaux 
1
H vers les noyaux 

31
P par 

polarisation croisée en MAS (expérience notée CPMAS pour « Cross-Polarization Magic 

Angle Spinning ») 
[197-198]

. Cette technique permet, d’une part, d’amplifier le signal des 

noyaux 
31

P, et, d’autre part, d’observer sélectivement les atomes de phosphore qui se trouvent 

à proximité des protons, puisque le mécanisme pilotant le transfert d’aimantation est 

-70-60-50-40-30-20-100102030-70-60-50-40-30-20-100102030

(a) (b)

δ (ppm) δ (ppm)

initial

6 h

24 h

48 h

5 j
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l’interaction dipolaire hétéronucléaire (proportionnelle à 1/r
3
, r étant la distance interatomique 

entre le 
31

P et le 
1
H). Grâce à cette expérience, il est donc possible d’observer sélectivement 

les espèces hydratées formant la couche d’altération à la surface des grains de verre.  

Il faut rappeler que cette expérience n’est pas directement quantitative. Néanmoins, elle 

permet de mesurer avec précision les valeurs des déplacements chimiques et des largeurs de 

raie de chaque espèce protonée. Ces valeurs peuvent être ensuite utilisées pour reconstruire le 

spectre quantitatif du verre lixivié, à partir duquel les quantités relatives de phosphore, présent 

dans la couche altérée et dans le cœur, peuvent être déterminées. Pour cela, nous avons 

considéré que la partie non altérée du grain de verre (cœur) pouvait être simulée avec les trois 

raies de résonance observées sur le spectre quantitatif du verre initial. Cette démarche est 

résumée sur la Figure 36. 

 

Figure 36 : Démarche suivie pour la simulation des spectres 
31

P quantitatif des verres altérés 

à l’aide des informations obtenues avec l’expérience CPMAS (7T, 14kHz) 

Ainsi, il est possible de simuler le spectre 
31

P quantitatif avec les contributions des espèces 

initiales (indiquées par les numéros (1), (2) et (3)) et celles des espèces protonées (numéros 

(4), (5), (6) et (7)). Cette approche a été utilisée pour simuler tous les spectres quantitatifs 

enregistrés pour les différents verres altérés dans les trois solutions. La Figure 37 montre les 

simulations réalisées pour le verre x = 0 dans la solution T.  
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Figure 37 : Evolution du spectre RMN MAS (7T, 14kHz) quantitatif  
31

P du verre x = 0 en 

fonction de la durée de lixiviation dans la solution T avec déconvolution et attribution des 

différentes contributions. 

Ces simulations montrent clairement que lorsqu’on augmente le temps d’immersion, il se 

produit une élévation progressive du rapport entre les proportions de phosphore dans la 

couche de surface altérée et celles dans le cœur des grains de verre. Ceci reflète la dissolution 

progressive du verre. On notera également que la nature des espèces constituant 

majoritairement la couche d’altération évolue avec la durée de lixiviation. Dans le cas du 

verre x = 0 lixivié dans la solution T (présenté Figure 37 et appuyé par la Figure 35 b), on 

voit que la couche de surface est faite principalement d’unité Q
2
(H) pour des temps de 

lixiviation courts (~6 h), alors qu’elle est formée majoritairement d’unités Q
1
(H) et Q

0
(H) 



 

78 

pour des durées d’altération longues (observables à partir de 24 heures). Le seul mécanisme 

de dissolution qui aboutit à la formation d’unités Q
2
(H) est l’hydratation des chaînes de 

surface (cf équation (11)). Pour des temps courts, les résultats RMN indiquent donc que les 

espèces de surface du verre subissent une hydratation. La diminution de pH observée à temps 

court est donc liée à un mécanisme d’hydrolyse en solution (et non pas à la surface du verre). 

Pour une durée d’immersion de 24 h, l’observation par RMN d’espèces Q
1
(H), en plus des 

Q
2
(H) (cf Figure 37 et Figure 35 b), indiquent que la dissolution du verre implique à la fois 

les mécanismes d’hydratation (espèces Q
2
(H)) et d’hydrolyse de surface (unités Q

1
(H)). La 

diminution de pH observée pour cette durée d’immersion peut s’expliquer à la fois par des 

réactions d’hydrolyse de surface et en solution. Pour des temps d’immersion plus longs, nous 

observons que les unités Q
1
(H) et Q

0
(H) deviennent prépondérantes, ce qui indique que le 

mécanisme d’hydrolyse prend le pas sur l’hydratation. Ce changement de mécanisme 

d’altération en fonction du temps d’immersion pourrait être dû à l’évolution du pH des 

solutions. En effet, un milieu acide est un environnement propice pour des réactions 

d’hydrolyse. 

Les quantifications des espèces Q
n
(H) extraites des simulations des spectres quantitatifs, 

obtenus pour tous les verres lixiviés dans les solutions T et P, sont rassemblés dans le Tableau 

9. Celui-ci décrit la spéciation des espèces phosphates formant la couche d’altération en 

surface des grains de verre. 

Temps Unités Solution TRIS Solution PHOSPHATE 

  x = 0 x = 0,10 x = 0,30 x = 0 x = 0,10 x = 0,30 

6 h 

Q
0
(H) 

Q
1
(H) 

Q
2
(H) 

0 % 

1,51 % 

8,99 % 

1,1 % 

2,79 % 

6,72 % 

0 % 

0 % 

0 % 

1,29 % 

2,90 % 

12,94 % 

0,78 % 

0,43 % 

0,82 % 

0 % 

0 % 

0 % 

24 h 

Q
0
(H) 

Q
1
(H) 

Q
2
(H) 

2,03 % 

7,78 % 

22,79 % 

0 % 

0,22 % 

0,52 % 

0 % 

0 % 

0 % 

 

2,54 % 

1,14 % 

6,24 % 

0 % 

0 % 

0 % 

48 h 

Q
0
(H) 

Q
1
(H) 

Q
2
(H) 

6,9 % 

24,69 % 

32,83 % 

2,45 % 

8,44 % 

9,63 % 

0,91 % 

0,76 % 

1,33 % 

4,44 % 

16,4 % 

32,29 % 

6,37 % 

5,33 % 

13,05 % 

2,27 % 

0,78 % 

0 % 

120 h 

Q
0
(H) 

Q
1
(H) 

Q
2
(H) 

17,66 % 

57,18 % 

21,72 % 

10,42 % 

45,79 % 

18,52 % 

1,79 % 

2,36 % 

0,3 % 

16,30 % 

50,15 % 

30,12 % 

6,61 

9,93 % 

9,98 % 

2,85 % 

3,24 % 

2,89 % 

Tableau 9 : Intensités des espèces extraites de la quantification RMN - Spéciation des espèces 

protonées formant la couche d’altération des verres 
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L’ensemble des spectres simulés et les intensités relatives des différentes contributions 

correspondantes à la couche altérée et au cœur des grains est donné dans l’Annexe 3. On 

notera que lorsque la concentration du verre en gallium augmente, la quantité relative 

d’espèces protonées diminue. Par exemple, dans la solution T, la quantité d’espèces Q
2
(H) 

devient significative au bout de 6 h dans le verre x = 0 et au bout de 48 h dans le verre x = 

0,30. Sur la Figure 38 et la Figure 39, nous avons reporté l’évolution des proportions relatives 

d’espèces protonées (couche de surface) et non-protonées (cœur des grains) en fonction de la 

durée de lixiviation des verres. On observe clairement que la quantité de phosphore dans la 

couche de surface augmente au détriment de la quantité de cet élément dans le cœur des 

grains. Ces évolutions traduisent donc une diminution progressive de la taille des grains lors 

du processus de dissolution. 

 

Figure 38 : Evolution des pourcentages de phosphore dans la couche de surface et dans le 

cœur des grains pour les verres immergés dans la solution de T. 
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Figure 39 : Evolution des pourcentages de phosphore dans la couche de surface et dans le 

cœur des grains pour les verres immergés dans la solution P. 

Cette analyse quantitative indique que la dissolution du verre est moindre quand le verre 

contient plus de gallium, et ce, dans les deux solutions présentées ici. Ces résultats sont en 

accord avec ceux obtenus précédemment par dosage des ions en solution ainsi que par mesure 

de la perte de masse du verre et confirment que l’ajout de gallium permet de moduler la 

durabilité chimique du verre. En outre, les spectres RMN du 
31

P permettent de caractériser la 

nature chimique de la couche d’altération formée à la surface du verre et son évolution en 

fonction du temps de lixiviation. L’évolution de la structure du verre après 5 jours 

d’immersion est représentée schématiquement sur la Figure 40. 
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Figure 40 : Représentation schématique de l’évolution de la composition d’un grain de verre 

après 5 jours d’immersion (les valeurs indiquées correspondent au verre x = 0 dans son état 

initial et après immersion pendant 5 jours dans la solution T). 

IV. Conclusion 

Dans cette partie, nous nous sommes intéressés aux verres de métaphosphates de calcium qui, 

compte tenu de leur biocompatibilité et de leurs propriétés de dissolution, présentent un 

potentiel en tant que systèmes de livraison de principes actifs. Le gallium étant connu pour 

avoir des propriétés thérapeutiques comme agent antiostéoclastique, nous avons donc 

synthétisé différents verres dopés avec du gallium selon la formule chimique x[Ga(PO3)3] (1-

x)[Ca(PO3)2] avec x  [0 ; 0,30]. 

Nous avons étudié la structure de ces verres par RMN du 
31

P et 
71

Ga. Les spectres RMN MAS 

du 
31

P indiquent que la distribution du calcium et du gallium au sein du réseau phosphate est 

homogène. Pour caractériser l’environnement local du cation Ga
3+

 dans ces verres par RMN 

MAS du 
71

Ga, il est nécessaire d’utiliser de très hauts champs magnétiques (20,0 T) et des 

fréquences de rotation MAS très élevée (65 kHz). L’utilisation de telles conditions 

expérimentales nous a permis de montrer que le gallium intègre le réseau vitreux sous la 

forme d’unités GaO5 majoritairement, mais également sous la forme d’unités GaO4 et GaO6. 

Pour les compositions étudiées, les proportions relatives de ces unités varient peu. 

Pour étudier l’altération de ces verres, ceux-ci ont été immergés dans différents types de 

solutions avec des temps d’immersion compris entre 6 heures et 5 jours. Les évolutions des 

concentrations des espèces relarguées en solution, mesurées par ICP-AES/OES, indiquent que 

la dissolution de ces verres est congruente. Lorsque la teneur en gallium dans le verre 

augmente, les concentrations des espèces relarguées en solution, ainsi que la perte de masse 
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du solide, diminuent, indiquant clairement que l’ajout de gallium augmente la durabilité 

chimique des verres. 

Afin de mettre en évidence la nature des mécanismes de dissolution, la couche de surface 

résultant de l’altération a été étudiée par RMN du 
31

P. Dans les premiers temps d’immersion, 

les résultats obtenus indiquent que le mécanisme dominant est l’hydratation des chaînes de la 

surface du verre. Tandis que pour des temps d’immersion plus longs, une forte hydrolyse des 

liaisons P-O-P a lieu. L’évolution de la nature du mécanisme dominant pourrait être liée aux 

variations du pH de la solution.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 PARTIE 3 : 

 

ÉTUDE DU BIOVERRE DE RÉFÉRENCE : 

LE BIOGLASS
®
 45S5 
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Un peu d’histoire 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

En 1967
[3]

, en se rendant en bus à un congrès de l’US Army Materials Research, Larry L. 

Hench discute avec un colonel de l’armée américaine et lui expose ses découvertes 

concernant des matériaux résistant à des radiations de très haute énergie. L’officier, 

intéressé, lui pose alors la question suivante : « Si vous êtes capables de fabriquer un 

matériau résistant aux radiations, pouvez-vous préparer un matériau qui survivra à 

l’introduction dans le corps humain ? ». Le Colonel, revenant de la Guerre du Vietnam, lui 

décrit les nombreuses amputations auxquelles il a assisté et explique que la chirurgie 

réparatrice a un besoin de nouveaux matériaux qui ne soient pas rejetés par le corps. L.L. 

Hench et ses collaborateurs se lancent alors dans cette aventure. 
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Les verres bioactifs, ou bioverres, sont des matériaux développés par L.L. Hench et ses 

collaborateurs dans les années 70 
[3]

. Ils présentent la particularité de développer à leur surface 

une interface qui se lie à l’os naturel lorsqu’ils sont immergés en milieu in vivo. Cet 

accrochage à l’os naturel se produit en onze étapes 
[3]

 : les cinq premières correspondent à la 

formation, à la surface du verre, d’une apatite de composition proche de l’hydroxyapatite 

biologique, et, durant les six étapes suivantes, il y a formation d’une liaison entre cette apatite 

et l’os. L.L. Hench a introduit le terme de « bioactivité » pour traduire cette propriété. Cette 

capacité à former une couche se liant à l’os, couplée à des propriétés de dissolution variables, 

a permis d’utiliser ces matériaux comme biomatériaux dans le domaine de la chirurgie 

réparatrice osseuse. Parmi ces bioverres, l’un d’eux, le bioverre de référence nommé 

Bioglass
®
 45S5, présente un intérêt particulier : il est bioactif (cf Partie 1 III.A. Définitions). 

Ce verre de référence, appartenant au système SiO2-CaO-Na2O, contenant une faible quantité 

de P2O5 (6 %massique), possède donc des propriétés qui font de lui un biomatériau efficace 

dans de nombreuses applications comme les implants dentaires, le remplacement des osselets 

de l’oreille interne, ou la reconstruction cranio-maxillo-faciale. 

La structure du verre Bioglass
®

 45S5 a été largement étudiée en utilisant différentes 

techniques de caractérisation (Raman, FTIR, DRX, RMN, …) 
[199-207]

. Cependant, certains 

aspects structuraux ne sont pas encore totalement élucidés, comme par exemple la nature de la 

distribution des cations autour des groupements phosphates et des groupements silicates ou 

l’existence ou non de liaisons Si-O-P au sein du réseau de tétraèdres. Dans la première partie 

de cette étude, nous avons utilisé la RMN haute résolution solide pour apporter des 

informations supplémentaires sur la structure de ce verre.  

Pour étudier in vitro les propriétés bioactives de ce type de verres, il a été nécessaire de mettre 

au point une solution qui présente des conditions de composition et de pH proches de celles 

du plasma humain. Cette solution, appelée SBF (pour Simulated Body Fluid) 
[208-209]

, a permis 

de réaliser des expériences qui ont montré, dans la plupart des cas, une bonne capacité de 

prévoir la bioactivité in vivo du matériau étudié. La formation de la couche d’hydroxyapatite à 

la surface du verre a lieu en cinq étapes dans ce type de solution 
[3]

. Un nombre important 

d’études ont été réalisées pour caractériser les réactions qui ont lieu et les produits 

intermédiaires formés avant l’apatite. Ces études ont été menées pour la plupart par 

spectroscopie Raman et FTIR, par DRX, par Microscopie couplée avec des techniques de 

quantification élémentaire EDX 
[210-218]

. Cependant, à notre connaissance, aucune étude par 
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RMN, qui permet un suivi quantitatif des étapes de la réaction 45S5/SBF, n’a été mené à ce 

jour. Dans la deuxième partie de cette étude, nous présenterons donc un suivi détaillé et 

quantitatif du verre 45S5 immergé dans du SBF en utilisant la RMN, en complément d’autres 

méthodes de caractérisation.  

 

I. Revue bibliographique sur le bioverre Bioglass
®
 45S5 

I.A. Verres du système SiO2-Na2O-CaO + P2O5 

Sachant que l’os est principalement constitué d’hydroxyapatite (notée HA), Hench et ses 

collaborateurs émettent l’hypothèse que « si un matériau est capable de former une couche 

d’HA in vivo, il pourrait ne pas être rejeté par le corps. ». Ils synthétisent plusieurs verres du 

système ternaire SiO2-Na2O-CaO en ajoutant une faible quantité de P2O5. Pour chacune de ces 

compositions, ils réalisent des tests in vitro et in vivo de dissolution, de liaison avec l’os et 

avec les tissus mous environnants. Ces travaux leur permettent de mettre en évidence 

différents types de comportements qu’ils reportent sur le diagramme ternaire SiO2-CaO-Na2O 

+ 6 %massique de P2O5 présenté sur la Figure 41. 

 

Figure 41 : Domaines de bioactivité dans le système SiO2-CaO-Na2O + 6 %massique de 

P2O5 mis en évidence par Hench 
[219]

. 

L’influence de la composition chimique sur la bioactivité des verres est clairement illustrée 

sur ce diagramme, sur lequel on peut distinguer plusieurs domaines : 

Les échantillons du domaine D cristallisent lors de leur préparation. Les échantillons de la 

région B (dont la composition contient plus de 60 %massiques de SiO2) sont bioinertes, c'est-

A = Liaison avec l’os

B = Bioinerte
C = Dissolution totale

D =Non vitreux

S = Ostéoinduction
E = Composition Bioglass®
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à-dire qu’ils ne développent pas d’apatite. Ceux de la région C se dissolvent complètement in 

vitro et l’implant ne pourra pas s’accrocher à l’os. Le domaine A regroupe les verres et les 

vitrocéramiques capables de se lier à l’os (ostéoconducteurs). Parmi ces composés, on trouve 

un domaine nommé S qui réunit les matériaux qui sont également ostéoinducteurs. Le 

bioverre de référence, le Bioglass
®
 45S5, appartient à ce dernier domaine (Zone E). 

I.B. Le verre 45S5 

Le verre Bioglass
®
 est le plus étudié et le plus utilisé des bioverres depuis sa découverte. Sa 

composition est présentée dans le Tableau 10.  

 %molaire %massique 

SiO2 46,1 45 

CaO 26,9 24,5 

Na2O 24,4 24,5 

P2O5 2,6 6 

Tableau 10 : Composition molaire et massique du bioverre 45S5 

L’appellation « 45S5 » est basée sur le code d’Ogino et al. 
[220]

 pour les biomatériaux : 

- « S » indique que le formateur de réseau de ce verre est le SiO2 

- « 45 » correspond au pourcentage massique en SiO2, formateur de réseau 

- « 5 » vient du rapport molaire Ca/P (qui est de 5,17 au sein de ce verre) 

 

I.B.1. Structure du verre 45S5 

I.B.1.a. Réseau silicaté 

Le verre 45S5 est un verre de silicate contenant deux cations modificateurs de réseau, le 

sodium et le calcium, et une faible quantité de P2O5. Le réseau vitreux est constitué de 

tétraèdres SiO4 (cf Figure 42), reliés entre eux par des atomes d’oxygène pontants. 

Classiquement, on utilise la notation Q
n
 pour distinguer les différents types de tétraèdres SiO4 

en fonction de leur nombre n d’atomes d’oxygène pontants. Dans un réseau silicate, cinq 

types d’unités Q
n
 (représentées sur la Figure 42) peuvent être rencontrés en fonction de la 

teneur en cations modificateurs de réseau. L’unité Q
0
 est un groupe isolé qui n’est liée à aucun 

autre tétraèdre ; l’unité Q
1
 est liée à un seul autre tétraèdre par un oxygène pontant et 

correspond à une unité de fin de chaîne ; l’unité Q
2
 qui possède deux liaisons Si-O-Si est une 
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unité de milieu de chaîne et les unités Q
3
 et Q

4
, qui sont liées respectivement à trois et quatre 

autres tétraèdres, sont des groupements de branchement de chaînes. 

 

Figure 42 : Réseau de tétraèdres – identification des cinq types d’unités silicates 

La charge des atomes d’oxygène non-pontants (NBO) des unités Q
n
, avec n < 4, est 

compensée par les cations modificateurs de réseau (comme représenté schématiquement sur la 

Figure 43). 

 

Figure 43 : Compensation des charges négatives des oxygènes non-pontants par les différents 

cations modificateurs du réseau silicate du 45S5  

Le réseau de tétraèdre SiO4 du verre 45S5 a été étudié par de multiples méthodes 

expérimentales comme la spectroscopie Infra-Rouge 
[199-200]

, la spectroscopie Raman 
[201]

, la 

Résonance Magnétique Nucléaire 
[202-205]

, la diffraction des rayons X 
[202]

 et également par des 

simulations numériques de Dynamique Moléculaire (MD) 
[204, 206-207]

. Parmi tous ces travaux, 

les études par RMN du 
29

Si ont permis de mettre en évidence et de quantifier les différents 

types d’unités Q
n
 constituant le réseau silicate. Même si l’interprétation des spectres du 

29
Si 

varie suivant les auteurs (présence de deux ou trois types d’unités Q
n
), il est clairement établi 
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que le réseau silicaté du Bioglass
®

 est principalement composé d’unités Q
2Si

 formant des 

chaînes ou des cycles. Les quantifications des différentes unités Q
n
 déterminées par différents 

auteurs par déconvolution des spectres 
29

Si du verre 45S5 sont regroupées dans le Tableau 11. 

Auteurs Méthode 
Q

1Si
 Q

2Si
 Q

3Si
 

 (ppm) %  (ppm) %  (ppm) % 

Linati 
[203]

 RMN -78 15 -82 67 -88 18 

Pedone 
[204]

 
RMN -71,1 10,5 -78 67,2 -85,3 22,3 

MD -70,7 12,2 -79,5 54,5 -87 33,3 

Angelopoulou [205, 221] RMN / 0 -79,5 36,5 -83,1 65,3 

Fitzgerald 
[202]

 RMN / 0 -80,4 69 -88,1 31 

Tableau 11 : Déplacements chimiques RMN et pourcentages de présence des différentes 

unités silicates constituant le réseau silicate du bioverre 45S5 
[202-205]

.  

I.B.1.b. Insertion du phosphore dans le réseau vitreux 

L’incorporation du phosphore dans le réseau d’un verre de silicate a fait l’objet de 

nombreuses études. Le phosphore pouvant jouer le rôle de formateur de réseau, deux 

mécanismes peuvent être envisagés : la formation d’un réseau mixte de tétraèdres SiO4 et 

PO4, avec des liaisons Si-O-P, ou bien la formation de deux types de réseaux distincts sans 

liaisons P-O-Si. Les deux types d’environnement du phosphore attendus dans ces deux cas 

sont représentés sur la Figure 44. 

 

Figure 44 : a) le rôle du phosphore comme co-formateur du réseau b) le phosphore dans sa 

structure orthophosphate 

Dans le cas des verres de silicates d’alcalins et d’alcalinoterreux, il a été montré que le second 

mécanisme est dominant et que l’ajout de P2O5 engendre une repolymérisation du réseau 

silicate en attirant les cations modificateurs pour former des unités orthophosphates et 
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pyrophosphates 
[203, 222-224]

. Deux équations ont été proposées pour décrire la formation de ces 

unités phosphates 
[225]

 : 

 6Si-O-M + P2O5 → 2M3PO4 + 3Si-O-Si (orthophosphates du cation M) (13)  

 4Si-O-M + P2O5 → M4P2O7 +2Si-O-Si (pyrophosphates du cation M) (14)  

Grussaute et al. 
[225]

 ont aussi proposé une réaction d’équilibre entre les unités phosphates et 

silicates : 

 2PO4
3-

 + Si-O-Si ↔ P2O7
4-

 + 2Si-O
- 

(15)  

Cette équation indique que plus le réseau silicate est polymérisé, plus l’insertion de phosphore 

déplace l’équilibre vers la formation d’unités P2O7
4-

. 

 

S’il est communément admis que le phosphore forme très majoritairement des unités 

orthophosphates (Q
0P

) ou pyrophosphates (Q
1P

), la présence d’une faible quantité de liaisons 

Si-O-P, au sein du réseau vitreux, fait toujours l’objet de débats dans la littérature. 

Nelson et al. 
[226]

 ont étudié, par spectroscopie Raman, des verres du système SiO2-Na2O-P2O5 

contenant de 1 à 65 % massique de P2O5. Ces auteurs n’ont pas observé de bandes 

caractéristiques de la liaison Si-O-P, et ce, quelle que soit la teneur en P2O5. Ils en ont conclu 

que cette liaison n’existe pas dans le système étudié. Dans des verres du système SiO2-K2O 

contenant du P2O5, les travaux de Lockyer et al. 
[227]

, réalisés par RMN du 
31

P, concluent 

également à l’absence de liaisons Si-O-P. Une étude par RMN du 
31

P, réalisée par Grussaute 

et al. 
[225]

, balayant de grandes gammes de composition sur des systèmes SiO2-CaO-Na2O et 

SiO2-TiO2-Na2O, dopés avec 0,4 à 2,5 %mol de P2O5, a également conclu que ce type de 

liaisons n’avaient pas lieu au sein de ces systèmes. 

En revanche, les résultats de simulation par dynamique moléculaire de la structure des verres 

SiO2-Na2O-CaO, avec différentes teneurs en P2O5, mettent en évidence une faible quantité de 

liaisons Si-O-P 
[207, 228]

 et indiquent que la formation de ce type de liaisons serait favorisée par 

des pourcentages en P2O5 élevés (6,5 %mol) 
[203]

. De manière similaire, dans le cas de 

« verres » mésoporeux CaO-SiO2 contenant 5 %mol de P2O5, une raie de résonance de faible 

intensité, dont le déplacement chimique isotrope moyen se situe à ~6,0 ppm sur les spectres 

RMN MAS du 
31

P, a été récemment interprétée comme la signature de liaisons Si-O-P 
[229]

. 

 

Dans le cas du Bioglass
®
 45S5, les résultats concernant la spéciation des environnements 

locaux du phosphore obtenus, d’une part, par RMN du 
31

P, et, d’autre part, via des 

simulations par dynamique moléculaire, sont regroupés dans le Tableau 12. L’ensemble de 
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ces résultats indique que le phosphore est très majoritairement présent sous la forme d’unités 

Q
0P

 (PO4
3-

) dans le verre. Il faut également noter que les simulations numériques de Tilocca et 

al. 
[207]

, Pedone et al. 
[204]

 et Linati et al. 
[203]

, suggèrent que le phosphore est aussi présent en 

moindre quantité sous forme d’unités pyrophosphates Q
1P

 (~33 %, 26,7 % et 29 %, 

respectivement). Cerruti et al. 
[199]

 mentionnent également la présence possible d’unités Q
2P

 

en très faible quantité, espèces dont la présence est également indiquée dans les travaux de 

Tilocca et al. 
[207]

 (2 %, par simulation numérique) et par Linati et al. 
[203]

 (8 %, par simulation 

numérique, et 6 %, par RMN expérimentale). Dans tous ces travaux, la présence de liaisons 

Si-O-P est exclue.  

Auteurs Méthodes iso Q
0P

 (ppm) % Q
0P

 

Pedone 
[204]

 
RMN 8,7 >99 

MD non indiqué 73,3 

Linati 
[203]

 

RMN 8,7 94 

MD non indiqué 63 

Tilocca [207] MD non indiqué 65 

Fitzgerald [202]  RMN 8,1 >99 

Tableau 12 : Déplacements chimiques et intensités des unités orthophosphates établis par 

RMN ou par des méthodes de simulation numériques par différents auteurs pour le 45S5 
[202-

204, 207]
. 

A la vue de l’ensemble des travaux de la littérature concernant la spéciation de 

l’environnement du silicium ou du phosphore, la structure du Bioglass® 45S5 est encore 

sujette à discussion. 

 

I.C. Comportement en milieu physiologique 

Pour les échantillons de la zone A (et donc S et E) du diagramme ternaire, présenté en Figure 

41, la liaison à l’os s’effectue par l’intermédiaire d’une couche d’hydroxyapatite qui se forme 

à la surface du biomatériau, comme Hench et ses collaborateurs en avaient fait l’hypothèse. 

Ceci a été confirmé par d’autres auteurs, qui ont aussi constaté la présence de cette couche à 

l’interface entre le matériau et l’os 
[230]

 (cf Figure 45). 
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Figure 45 : Image MET - Couche d’apatite formée à la surface d’une vitrocéramique (Glass 

Cermaic A-W), dans des conditions in vivo, qui relie celle-ci à l’os vivant 
[230]

 

Après avoir observé l’accrochage de l’implant à l’os par cette couche d’apatite, deux 

questions se sont alors posées : 

- Comment l’hydroxyapatite se forme-t-elle ? 

- Comment l’implant peut-il s’accrocher à l’os ? 

I.C.1. Réactivité des bioverres 

Pour répondre à ces deux questions, Hench et al. ont proposé un mécanisme composé de onze 

étapes 
[27]

. Les cinq premières conduisent à la formation de l’hydroxyapatite et les six autres 

correspondent au mécanisme d’accrochage de l’implant. 

 

1  Lors de la première étape, il se produit un échange des ions Ca
2+

 et Na
+
 avec les ions 

hydroniums H3O
+
 du milieu environnant selon les réactions suivantes : 

 Si-O
-
 Na

+
(cœur verre) + H3O

+
(SBF) → Si-OH(surface verre) + Na

+
(SBF) + H2O (16)  

 Si-O
-
  Ca

2+
  

-
O-Si(cœur verre) + 2H3O

+
(SBF) → 2Si-OH(surface verre) + Ca

2+
(SBF) + H2O (17)  

Il y a donc formation de groupements silanols (Si-OH), à la surface du verre. Dans le milieu 

environnant, la surface du verre devient moins alcaline. Le pH de la solution devient basique 

puisque les ions H
+
 qui étaient en solution ont été remplacés par les cations du verre. 
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2  Lors de la deuxième étape, il se produit l’hydrolyse des liaisons Si-O inter-tétraèdres à la 

surface du verre, ce qui provoque l’apparition de nouveaux groupes silanols. Cette étape se 

produit selon la réaction-type suivante : 

 Si-O-Si(surface verre) + H
+
OH

-
 (SBF) → Si-OH(surface verre) + HO-Si(SBF) (18)  

On remarque que cette réaction aboutit également à la formation de Si-OH(SBF). En effet, lors 

de cette réaction, une partie de la silice se dissout dans le SBF sous forme de Si(OH)4. 

 

3  Lors de la troisième étape, les silanols produits lors des deux étapes précédentes se 

condensent et repolymérisent pour créer un gel de silice à la surface du verre selon la 

réaction : 

4  Durant la quatrième étape, des ions Ca
2+

 et PO4
3-

, provenant du milieu environnant et/ou 

du verre, migrent progressivement vers la couche riche en silice. Ces ions forment sur cette 

couche silicatée un film riche en CaO-P2O5, appelé phosphate de calcium amorphe (noté ici et 

dans toute la suite CaP). 

 

5  Lors de la cinquième étape, la couche de CaP amorphe cristallise en incorporant des ions 

OH
-
 et CO3

2-
 provenant du milieu environnant pour former une couche d’hydroxyapatite 

carbonatée (notée HAC). Celle-ci est similaire aux apatites biologiques de formule 

Ca10(PO4)6-x(OH)2-y(CO3)z 
[231]

. La réaction correspondante est : 

Si-O-Si + 2OH
-
 + CO3

2-
 + 10Ca

2+
 + 6PO4

3-
 → Si-O-Si + Ca10(PO4)6-x(OH)2-y(CO3)z (20)  

Ces cinq étapes sont reportées schématiquement sur la Figure 46. Ce mécanisme est basé sur 

les mécanismes classiques de corrosion des verres silico-sodo-calciques, bien que cette 

corrosion soit plus rapide pour les bioverres.  

-O-Si-OH(surface verre) + HO-Si-O-(surface verre) → O-Si-O-Si-O(surface verre) +H2O (19)  
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Figure 46 : Représentation schématique des étapes 1 à 5 de la réaction d’un bioverre avec un 

fluide physiologique simulé 
[211]

 

Les cinq étapes menant à la formation de l’HAC sont suivies de six étapes supplémentaires 

mettant en jeu le milieu organique pour aboutir à la liaison entre le verre et l’os : 

6  Adsorption/désorption biochimique des facteurs de croissance sur la couche d’HAC 

cristallisée 

7  Préparation du site par les macrophages pour la reconstruction osseuse 

8  Adhésion des cellules souches à l’HAC 

9  Formation, prolifération et différentiation des ostéocytes à partir de ces cellules souches 

10  Minéralisation et cristallisation de la matrice HAC-collagène 

11  Prolifération des ostéocytes qui forment alors les ostéoblastes, cellules responsables de 

la formation osseuse. 

 

À la fin de ce mécanisme, le matériau est fixé à l’os par l’intermédiaire de la couche 

d’hydroxyapatite carbonatée (cf Figure 45). Un des facteurs limitant des essais in vivo est la 

nécessité d’avoir un grand nombre d’animaux à disposition. Afin de pouvoir réaliser des tests 

de bioactivité à grande échelle, il a donc fallu trouver un moyen de simuler la réaction ayant 

lieu dans le milieu biologique. 
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I.C.2. Le Simulated Body Fluid (SBF) 

Dans un premier temps, Hench et al. ont constaté que la formation d’HAC pouvait être 

reproduite in vitro, dans une simple solution tampon de trishydroxyméthylaminométhane 

(notée TRIS) et d’acide chlorhydrique au pH physiologique de 7,4 
[220]

. Cette solution tampon 

est le premier fluide physiologique simulé à avoir été élaboré. En 1990, Kokubo et al. 
[208-209]

 

ont développé et testé avec succès une solution capable de reproduire les changements 

structuraux à la surface de vitrocéramiques se produisant in vivo, solution qu’ils nomment 

alors Simulated Body Fluid (notée SBF). Cette solution réunit des conditions équivalentes à la 

partie minérale des fluides biologiques en termes de composition ionique et de pH (7,24-7,40 

dans l’organisme par rapport à 7,25-7,42 dans le SBF). Ils ont montré, simultanément avec 

Filgueiras et al. 
[232-233]

, que lorsqu’il est immergé en SBF le bioverre de référence 45S5 

développe une couche d’hydroxyapatite similaire à celle formée in vivo. 

Afin de se rapprocher au maximum du plasma humain, plusieurs modifications ont été 

apportées au SBF originel, donnant naissance à de nombreuses versions de ce fluide simulé, 

regroupées dans le Tableau 13. Malgré les différences de concentration en ions Cl
-
 et HCO3

-
 

avec le plasma humain, le c-SBF est la solution la plus utilisée à ce jour. Les autres versions 

du SBF n’ont pas donné de meilleurs résultats ou sont plus compliquées à préparer 
[234-235]

. 

 

Tableau 13 : Composition des différents SBF et du plasma humain 
[236]

 ([*] = 
[237]

) 

Plusieurs analyses détaillées ont montré que l’apatite formée à la surface d’un bioverre 

lorsqu’il est immergé dans du SBF est similaire à l’os minéral en termes de composition et de 

structure 
[208-209, 238]

. À partir de ces résultats, il a été proposé que la condition essentielle pour 

qu’un matériau forme une liaison avec l’os est la formation à sa surface d’une apatite aussi 

similaire que possible à celle qui compose la partie minérale de l’os. La bioactivité in vivo 

d’un matériau peut donc être prédite en observant la formation de l’apatite à sa surface dans le 

SBF 
[239]

. Néanmoins, si on voulait simuler au mieux les conditions biologiques, il faudrait 

ajouter à la solution des protéines et des cellules, travailler sous une pression de 0,05 atm de 

CO2 
[240]

 et mettre en place une circulation continue du fluide. 
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I.C.3. Propriétés biologiques 

Actuellement, la formation à la surface du bioverre d’une couche d’HAC est considérée 

comme utile à la régénération osseuse mais pas comme l’étape la plus essentielle de ce 

processus. Les mécanismes cruciaux qui permettent d’améliorer la croissance d’un os 

nouveau sont liés au contrôle de la dissolution des ions, et spécialement du calcium et du 

silicium qui ont des rôles spécifiques dans la régénération osseuse 
[3, 241]

. Des études récentes 

ont montré que les verres bioactifs partiellement résorbables et les produits de leur dissolution 

ionique améliorent l’ostéogenèse en régulant l’expression génétique, la prolifération et la 

différentiation des ostéoblastes 
[241-249]

. Les bioverres se dissolvent presque totalement : il 

reste cependant un cœur composé de gel de silice 
[32]

. Une étude réalisée par Wilson et al. 
[250]

 

a mis en évidence la non-toxicité de différentes compositions de bioverres sur les tissus autres 

que l’os. Cette étude réunit de nombreux travaux in vitro et in vivo qui montrent que 

l’utilisation du Bioglass
®

, sous forme massive ou sous forme de particules, est non-toxique 

pour l’organisme. Enfin, des études ont montré que le silicium est éliminé sans danger par la 

voie urinaire 
[219]

. 

 

I.C.4. La réaction 45S5/SBF 

Le 45S5 est un verre bioactif, et comme tout verre bioactif, son immersion dans du SBF 

aboutit à la formation d’HAC à sa surface via la séquence de réactions présentée 

précédemment. Evidemment, cette suite de réactions a déjà été caractérisée de nombreuses 

fois pour différentes compositions de verres, dont le 45S5, à l’aide de nombreuses méthodes. 

La formation du gel de silice qui apparait à la surface du verre (cf équations (4) à (7)) est 

détectée en spectroscopies vibrationnelles (FTIR et Raman) par les bandes caractéristiques 

des groupements silanols Si-OH et par celles des liaisons des tétraèdres Si-O-Si (Q
4Si

), qui 

correspondent au réseau très polymérisé de ce gel 
[210-216]

. Une étude réalisée par RMN de 

l’oxygène-17 montre que la repolymérisation des groupements Si-OH donne bien lieu à la 

formation de ce gel de silice 
[217]

. Ce gel est repéré en DRX par un pic large situé à une valeur 

de 24° 
[213-214, 218]

. La caractérisation par pH-métrie des milieux d’immersion montre qu’au 

tout début de la réaction le pH passe de sa valeur initiale (~ 7,4) à une valeur palier (8-9). 

Cette augmentation est due à l’échange entre les cations du verre et les protons du milieu 

selon les équations (16) et (17), le milieu devient donc plus basique. Le pH conserve alors 

cette valeur palier par la suite 
[210-211, 213, 215]

. La couche de CaP amorphe est détectée par FTIR 

sous la forme d’une large bande caractéristique des liaisons P-O qui règnent dans cette phase 
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[210-213, 215]
. Des études réalisées sur cette phase ont montré qu’elle a pour formule chimique 

Ca9(PO4)6 
[251]

. Cette phase fait office de précurseur de l’hydroxyapatite cristallisée 
[252]

. En 

effet, elle va progressivement relarguer une partie de ses ions Ca
2+

 et PO4
3-

 qui sont utilisés 

dans la nucléation de la phase cristallisée en formation 
[253-255]

. La formation progressive 

d’HAC est détectée en spectroscopie FTIR par deux bandes caractéristiques situées entre 560 

et 605 cm
-1

. La DRX permet de mettre en évidence plusieurs pics fins correspondant à cette 

phase et d’indiquer que les cristallites d’HAC se développent préférentiellement dans le plan 

001 
[256-258]

, information appuyée par différentes techniques de microscopie 
[259-260]

. Le 

caractère carbonaté de l’HAC est mis en lumière par une bande caractéristique, détectée par 

spectroscopie FTIR 
[210-211, 213, 261]

, de la liaison C-O qui règne dans ces ions. Quelques auteurs 

discutent du type de substitution sous laquelle s’insèrent les ions carbonates dans l’HAC : 

substitution de type A (HO
-
 ↔ CO3

2-
 + HO

-
) ou de type B (PO4

3-
 ↔ CO3

2-
 + HO

-
 + Ca

2+
) (ou 

les deux simultanément) dans les apatites 
[262-264]

. 

 

Si la spectroscopie RMN a été employée pour étudier les évolutions structurales de différents 

bioverres lorsqu’ils sont immergés dans différents fluides physiologiques simulés 
[259-260, 265-

267]
, cette technique n’a pas été employée, à notre connaissance, pour caractériser en détail et 

de manière quantitative les évolutions de la structure du bioverre 45S5. La partie qui suit 

s’attache donc, d’une part, à caractériser par RMN la structure initiale du 45S5, puis, d’autre 

part, à présenter les résultats obtenus par cette même technique, détaillant le comportement de 

ce verre dans le SBF, notamment en termes de quantification des espèces participant à la 

formation des différentes couches observées.  
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II. Structure du verre 45S5 : approche par RMN haute 

résolution 

Le Bioglass
®
 45S5, bien que relativement bien connu en termes d’utilisation, revêt des 

aspects structuraux qui ne sont pas encore totalement élucidés, notamment en ce qui concerne 

la présence ou l’absence de liaisons Si-O-P ou encore la répartition des cations dans le réseau. 

Une étude structurale apportant quelques éléments de réponse est proposée ici. Dans une 

deuxième partie, nous nous sommes attachés à effectuer un suivi des modifications 

structurales qui ont lieu lorsque le verre est immergé en fluide physiologique simulé (SBF), en 

utilisant différentes techniques de caractérisation et en particulier par RMN qui permet une 

étude quantitative de l’évolution des espèces en présence au cours des différentes étapes de 

réaction. 

 

II.A. Synthèse du Bioglass
®
 

Le bioverre 45S5, appartenant au système SiO2-Na2O-CaO-P2O5, a été synthétisé par méthode 

classique de fusion/trempe. Son équivalent sans phosphore, nommé 45S5_0P, a également été 

synthétisé afin d’observer l’influence de l’ajout de phosphore sur le réseau vitreux. Les 

compositions de ces deux verres sont indiquées dans le Tableau 14. 

 45S5 45S5_0P 

 %mol %wt %mol %wt 

SiO2 46,1 45 47,3 47,8 

CaO 26,9 24,5 27,6 26,1 

Na2O 24,4 24,5 25,1 26,1 

P2O5 2,6 6 0 0 

Tableau 14 : Compositions molaires et massiques du Bioglass
®

 et de son dérivé sans 

phosphore 

Les verres ont été synthétisés à partir d’un mélange stœchiométrique de poudres de SiO2 

(99,5 %), de Na2CO3 (99,0 %), de CaCO3 (≥99,0 %) et de NH4H2PO4 (98,0 %). Le mélange 

de poudre a été homogénéisé manuellement par broyage dans un mortier en agate, puis 

introduit dans un creuset Pt/10 %Rh. La synthèse comporte deux traitements thermiques. Un 

premier cycle de dégazage (cf Figure 47) à 300°C afin d’éliminer l’eau et l’ammonium (cf 

Partie 2 II.A équation (8)) suivie d’un palier de décarbonatation à 900°C. 
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Figure 47 : Cycle thermique de dégazage 

Le mélange est ensuite refroidi (10 °C/min) jusqu’à la température ambiante et il est broyé 

avant le second cycle thermique (cf Figure 48). Celui-ci consiste en une montée de la 

température ambiante jusqu’à 1400 °C à une vitesse de 30°C/min, puis, après un palier de 

20 minutes à cette température le produit est trempé à l’eau. Le verre obtenu est broyé avant 

de subir à nouveau un cycle de fusion/trempe, ce qui permet une meilleure homogénéité 

chimique du verre. Les verres ainsi obtenus sont stockés et manipulés en boîte à gants pour 

éviter toute contamination atmosphérique. 

 

Figure 48 : Cycle thermique de trempe 

Le caractère amorphe des verres a été vérifié par Diffraction des Rayons X et les 

compositions chimiques, déterminées par analyse EDX, sont similaires à celles désirées. 

Deux compositions de Bioglass
®
 45S5 ont été préparées. La première, enrichie en 

29
Si, est 

utilisée uniquement pour l’étude structurale initiale. La seconde, non enrichie, est celle 

utilisée pour l’immersion en fluide physiologique simulé.  
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II.B. Caractérisation structurale du verre 45S5 par RMN 

II.B.1. Conditions expérimentales 

Les spectres RMN en rotation à l’angle magique (MAS) ont été enregistrés à l’aide d’un 

spectromètre Bruker Avance I dans un champ magnétique de 9,4 T (400 MHz). Pour le verre 

45S5, les spectres quantitatifs 
29

Si et 
31

P ont été acquis par simple impulsion radiofréquence à 

une fréquence de rotation de 24 kHz. Pour les deux noyaux, la durée d’impulsion était de 1 μs 

(angle de basculement de 30° pour le 
29

Si et 15° pour le 
31

P), le temps de recyclage était fixé à 

60 s et 128 scans ont été accumulés. La durée de l’expérience MAS sur ce verre (pour les 

deux noyaux) est de 2 heures. Pour le verre 45S5_0P, les spectres quantitatifs 
29

Si ont été 

acquis par simple impulsion radiofréquence à une fréquence de rotation de 14 kHz. La durée 

d’impulsion était de 1,9 μs (angle de basculement de 22,5° pour le 
29

Si), le temps de recyclage 

était fixé à 60 s, 1088 scans ont été accumulés et la durée de l’expérience est de 18 heures. 

Les spectres MAS (fréquence de rotation de 24 kHz) du 
23

Na ont été acquis après une simple 

impulsion radiofréquence sélective de la transition centrale. La durée d’impulsion était de 

1,20 μs, le temps de recyclage était fixé à 1 s et 4092 scans ont été accumulés. La durée 

d’expérience est de 1 heure pour les deux verres étudiés. 

 

Les expériences REDOR ont été réalisées à l’aide d’un spectromètre Avance Bruker I dans un 

champ magnétique de 9,4 T en utilisant une sonde triple-résonance Bruker avec des rotors de 

diamètre 3,2 mm (volume d’échantillon de 0,10 mL). Lors de l’expérience REDOR 
31

P-
23

Na, 

les durées des impulsions de 90° et de 180° étaient de 3,60 et 7,20 µs pour le noyau 
31

P et la 

durée de l’impulsion de 180° sélective de la transition centrale de 
23

Na était de 13,50 µs. Afin 

de réduire la durée de l’expérience (36 heures), un train de pulse de saturation suivi d’un 

temps de recyclage de 30 s a été employé. Lors de l’expérience REDOR 
31

P-
29

Si, les durées 

des impulsions de 90° et de 180° étaient de 4,35 et 8,7 µs pour le noyau 
31

P. Pour le 
29

Si, la 

durée de l’impulsion 180° était de 7,3 µs. Un train de pulse de saturation suivi d’un temps de 

recyclage de 15 s a été utilisé. Pour les deux contributions étudiées, la durée de l’expérience 

est de 20 heures et 30 minutes. 

II.B.2. Résultats 

II.B.2.a. RMN du 
29

Si 

En ce qui concerne les verres 45S5 et 45S5_0P, les spectres RMN MAS du 
29

Si, présentés sur 

la Figure 49, peuvent être déconvolués avec trois contributions larges qui peuvent être 

attribuées à des unités Q
2Si

, Q
1Si

 et Q
3Si

 en fonction de leur déplacement chimique isotrope 
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[202-204, 267-268]
. Les déplacements chimiques isotropes, les largeurs de raies et les intensités 

relatives de ces trois composantes sont données dans le Tableau 15. On note que l’ajout de 

phosphore provoque une diminution de l’intensité relative des unités Q
1Si

 au profit des unités 

Q
2Si

 et Q
3Si

 plus polymérisées. Cette repolymérisation du réseau silicate avec l’ajout de P2O5 

est un phénomène connu 
[223, 226-227]

 et est due au réarrangement des cations modificateurs de 

réseau qui s’associent aux groupements phosphates. Dans le cas du verre 45S5, les 

proportions relatives des différentes unités Q
nSi

 déterminées ici sont en très bon accord avec 

les résultats d’études précédentes par RMN du 
29

Si 
[203-204]

. 

 

Figure 49 : Spectres RMN 
29

Si MAS (14 kHz ; 9,4 T) des verres a) 45S5_0P et b) 45S5 

Unités Paramètres 45S5_0P 45S5 

Q
1Si

 
iso (ppm) -72,8 -72,7 

FWHM (ppm) 8,3 8,3 

I (%) 29,3 10,1 

Q
2Si

 
iso (ppm) -79,2 -79,6 

FWHM (ppm) 9,0 9,0 

I (%) 59,6 67,8 

Q
3Si

 
iso (ppm) -87,5 -87,6 

FWHM (ppm) 9,9 9,9 

I (%) 11,1 22,1 

ONB RMN 
29

Si 

ONB théorique 

2,18 1,88 

2,23 1,89 

Tableau 15 : Déplacement chimique isotrope, largeur de raie et intensité relative des raies de 

résonance des différentes unités Q
nSi

 dans les verres 45S5 et 45S5_0P. Nombre moyen 

d’atomes d’oxygène non-pontants par tétraèdre SiO4 calculé à partir de la quantification des 

unités Q
nSi

 et à partir de la stœchiométrie (en faisant l’hypothèse que le phosphore est présent 

uniquement sous forme de groupements orthophosphates) 
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À partir des proportions relatives des unités Q
nSi

 déterminées par RMN, on peut calculer le 

nombre d’oxygènes non-pontants (ONB) moyen par tétraèdre SiO4 selon la relation : 

 

 

(21)  

Le nombre d’oxygènes non-pontants (ONB) moyen par tétraèdre SiO4 peut également être 

calculé à partir de la composition du verre (en faisant l’hypothèse que le phosphore se trouve 

uniquement sous forme de groupements orthophosphates) : 

 

 

(22)  

Dans le cas du verre 45S5_0P, les valeurs calculées à partir de la quantification RMN et à 

partir de la composition chimique sont similaires. De la même manière pour le verre 45S5, le 

nombre de ONB moyen par tétraèdre SiO4, déduit des proportions relatives des différentes 

unités Q
nSi

, est très proche de celui calculé à partir de la composition en faisant l’hypothèse 

que le phosphore est présent uniquement sous la forme d’unités orthophosphates. Ceci 

suggère donc que le phosphore forme très majoritairement des groupements orthophosphates 

PO4
3-

 dans le réseau vitreux.  

II.B.2.b. RMN du 
31

P 

Les données de la littérature indiquent que les groupements phosphates s’insèrent 

majoritairement dans le réseau silicate sous la forme d’unités orthophosphates Q
0P

 
[203, 222-224]

. 

Cependant, dans certains travaux, la présence d’unités pyrophosphates Q
1P

 ou de groupements 

PO4 liés au réseau de tétraèdres SiO4 par des liaisons Si-O-P est également évoquée. Dans les 

deux cas, ces espèces ne seraient présentes qu’en très faibles quantités au sein du réseau 

vitreux 
[199-200]

. Pour pouvoir déterminer la nature des différents types de groupements 

phosphates présents dans le verre synthétisé lors de cette étude, nous avons réalisé des 

expériences RMN du 
31

P. 

Comme on peut le voir sur la Figure 50, le spectre RMN MAS du 
31

P dans le verre 45S5 

(enregistré à une fréquence de rotation de 24 kHz) possède une forme asymétrique indiquant 

la présence de deux contributions. Les déplacements chimiques isotropes, les largeurs de raies 

et les intensités relatives de ces deux contributions, obtenues à partir de la simulation du 

spectre expérimental avec deux contributions de forme gaussienne, sont reportés dans le 

Tableau 16. Pour pouvoir les attribuer, il a été nécessaire de comparer les gammes de 

( 4 – n ) * [Q nSi ] = ONB RMN

4

n=0

ONB th =
2[Ca2+ ] + [Na+ ] – 6[P2O5 ] 

[Si ]
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déplacements chimiques de ces raies avec ceux des sites phosphore de quelques composés 

cristallins de référence. 

 

Figure 50 : Spectres RMN 
31

P MAS (24 kHz ; 9,4 T) du 45S5 et de composés phosphates de 

référence 

 δiso (ppm) FWHM (ppm) I (%) 

Contribution 1 8,55 7,40 92,09 

Contribution 2 1,53 7,90 7,91 

Tableau 16 : Déplacements chimiques isotropes, largeurs de raie et intensités relatives des 

deux contributions du spectre 
31

P MAS du verre 45S5. Le paramètre FWHM indique la 

largeur à mi-hauteur de la raie de résonance. 

Le déplacement chimique isotrope moyen de la raie principale se situe à 8,55 ppm. Il se 

trouve donc compris entre les déplacements chimiques isotropes des orthophosphates de 

calcium (-2 à 5 ppm) 
[269]

, et celui de l’orthophosphate de sodium (15 ppm) 
[269]

. Cette raie est 

donc attribuée à des unités orthophosphates Q
0P

 (PO4
3-

) dont la charge pourrait être 

compensée à la fois par des ions Ca
2+

 et Na
+
. Cette interprétation est en bon accord avec la 
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littérature 
[228]

. Pour confirmer cette attribution basée sur le déplacement chimique isotrope 

observé, il est possible de réaliser une expérience de double-résonance 
31

P-
23

Na qui sera 

présentée plus tard. 

Il est plus ardu d’attribuer la deuxième contribution en se basant uniquement sur la valeur de 

son déplacement chimique isotrope moyen. Celui-ci, se situant à 1,53 ppm, se trouve entre la 

valeur du déplacement chimique isotrope moyen des unités orthophosphates Q
0P

 de calcium et 

celle des unités pyrophosphates Q
1P

 de calcium. Certains auteurs ont proposé d’attribuer cette 

raie à des unités Q
0P

 associées uniquement à des atomes de calcium 
[222]

, ou bien à des 

groupements pyrophosphates (Q
1P

) 
[202, 204]

 ou encore à des groupements PO4 possédant des 

liaisons Si-O-P 
[199-200, 202]

. Pour mieux comprendre l’origine de cette raie, il est également 

possible d’utiliser une expérience de double résonance 
31

P-
29

Si, dont le protocole et les 

résultats sont présentés dans le paragraphe suivant. 

 

II.B.2.c. Expérience de double-résonance 

II.B.2.c.(i) Principe de l’expérience REDOR 

L’expérience « Rotational Echo Double Resonance » a été mise en place par Gullion et 

Schaefer en 1988 
[270]

. Cette technique permet une mesure quantitative de la constante de 

couplage dipolaire DIS entre deux noyaux différents (I et S) en RMN haute résolution solide 

sous rotation à l’angle magique. Le principe de cette expérience RMN est expliqué plus en 

détail dans l’Annexe 1. 

 

II.B.2.c.(ii)  REDOR 
31

P-
23

Na 

Sur la base de son déplacement chimique isotrope, nous avons attribué la raie principale du 

spectre 
31

P du verre 45S5 (cf Figure 51) à des unités Q
0P

 orthophosphates qui s’associent de 

façon mixte avec des calciums et des sodiums. Pour appuyer cela, nous avons mis en œuvre 

une expérience REDOR 
31

P-
23

Na qui permet de sonder les proximités entre le 
31

P et les 

cations 
23

Na.  

Pour pouvoir interpréter les résultats obtenus dans le verre 45S5 étudié, il a été nécessaire 

d’effectuer la même expérience sur un composé de référence de structure connue : 

l’orthophosphate de sodium Na3PO4. Dans ce composé cristallin, la charge des groupements 

orthophosphates PO4
3-

 est exclusivement compensée par les cations Na
+
. Les courbes REDOR 

31
P-

23
Na obtenues pour le verre 45S5 et pour le composé Na3PO4 sont données par la Figure 
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51. Le Tableau 17 rassemble les valeurs de M2 obtenues à partir de la simulation des courbes 

REDOR en se limitant aux temps courts (courbure initiale). Il indique également les valeurs 

du second moment calculées pour différentes situations, (différents nombres de Na
+
 avec des 

distances Na-P différentes). Etant donné que I(Na) > 1/2 et I(P) = 1/2, c’est la relation (28) 

qui permet de tracer les courbes présentées. Pour les conditions expérimentales utilisées, le 

facteur f est très proche de 0 et il sera donc négligé par la suite. 

 

Figure 51 : Courbes REDOR 
31

P-
23

Na expérimentales (24 kHz ; 9,4 T) pour la composante 

principale à 8,55 ppm du spectre 
31

P MAS du verre 45S5 (triangles verts) et pour la raie de 

résonance 
31

P du composé de référence Na3PO4 (carrés bleus). 

45S5 Na3PO4 

Exp. Exp. Calculé (à partir de la structure) 

(pour ΔS/S0<0.3) 

M2 (10
6
 rad

2
.s

-2
) 

(pour ΔS/S0<0.3) 

M2 (10
6
 rad

2
.s

-2
) 

pour r < 3,5 Å, 

M2 (10
6
 rad

2
.s

-2
) 

pour r < 5,0 Å, 

M2 (10
6
 rad

2
.s

-2
) 

pour r < 7,0 Å, 

M2 (10
6
 rad

2
.s

-2
) 

31,40 71,81 56,67 70,54 74,46 

Tableau 17 : Seconds moments M2 (
31

P-
23

Na) déterminés expérimentalement pour les deux 

composés étudiés. Valeurs du moment M2 calculés à partir de la structure de Na3PO4 en 

considérant seulement les atomes de Na compris dans une sphère de rayon 3,5 ; 5 et 7 Å 

autour du phosphore. 

Dans le cas du composé Na3PO4, le second moment obtenu à partir de l’analyse de la 

courbure REDOR initiale est en bon accord avec les valeurs calculées à partir de la structure 

en considérant les atomes de sodium compris dans des sphères de rayon de 5,0 Å (14 plus 

proches voisins Na avec des distance Na-P variant de 2,9 à 4,3 Å) et 7,0 Å (44 plus proches 
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voisins Na avec des distance Na-P variant de 2,9 à 6,7 Å). Pour le verre 45S5, on obtient 

expérimentalement une valeur bien plus faible que pour le composé Na3PO4. Ceci est 

cohérent avec la présence d’unités PO4
3-

 dont la charge est compensée à la fois par Na
+
 et par 

Ca
2+

, qui possèderont un nombre de sodiums dans leur seconde sphère de coordinence plus 

faible que dans le cas des sites phosphores du composé Na3PO4. Il est donc possible de 

conclure que la raie principale en RMN MAS du 
31

P située à 8,55 ppm correspond bien à des 

groupements orthophosphates mixtes sodium-calcium dans la structure du verre 45S5, ce qui 

est en bon accord avec les études de Tilocca et al. 
[228]

 et de Mercier et al. 
[222]

. 

 

II.B.2.c.(iii) REDOR 
31

P-
29

Si 

Sur le spectre RMN MAS du 
31

P, nous avions précédemment observé une contribution de 

faible intensité (< 8 %), dont le déplacement chimique isotrope moyen se situe à 1,53 ppm et 

qui avait été attribuée dans la littérature soit à des unités Q
0P

 associées à des atomes de 

calcium 
[222]

, ou bien à des unités Q
1P

 
[202, 204]

 ou encore à des groupement PO4 possédant des 

liaisons Si-O-P 
[199-200, 202]

. L’expérience REDOR 
31

P-
29

Si, qui permet de sonder les 

proximités entre atomes de silicium et de phosphore, peut être utilisée pour distinguer ces 

différentes possibilités d’attribution. 

La courbe REDOR 
31

P-
29

Si obtenue pour un verre 45S5 enrichi en 
29

Si (99%) est présentée 

sur la Figure 52. 

 

Figure 52 : Courbes expérimentales REDOR 
31

P-
29

Si (12 et 24 kHz ; 9,4 T) des composantes 

situées à 8,55 ppm (carrés noirs) et 1,53 ppm (ronds rouges) du spectre 
31

P MAS du verre 

45S5 et simulations de la courbure initiale (lignes noire et rouge). 
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Sur cette figure, on observe clairement un déphasage plus rapide pour la composante à 

1,53 ppm que pour la raie principale à 8,55 ppm, indiquant la présence d’interactions 

dipolaires 
31

P-
29

Si plus fortes. Ce déphasage plus rapide se traduit par les valeurs des seconds 

moments déterminées à partir de la courbure initiale. La valeur de M2 (7,45.10
5
 rad

2
.s

-2
) pour 

la raie située à 1,53 ppm est très proche du second moment calculé (7,57.10
5
 rad

2
.s

-2
) en 

considérant une paire de spin 
31

P-
29

Si avec une distance interatomique de 3,15 Å. Cette 

distance internucléaire Si-P est cohérente avec l’existence d’une liaison Si-O-P, pour laquelle 

la distance internucléaire est de 3,2 Å 
[271]

. On en déduit donc que cette raie de résonance 

correspond à des unités PO4 liées aux chaînes silicatées sous la forme de groupements de fin 

de chaînes (une seule liaison Si-O-P). La proportion des atomes de phosphore qui participent 

au réseau polymérique de tétraèdres SiO4 est cependant relativement faible (< 8 %), ce qui 

pourrait expliquer les difficultés évoquées dans la littérature pour mettre en évidence ce type 

d’environnement. On notera que, selon Cerruti et al. 
[199-200]

, ce type de liaisons, est très labile 

et qu’elles peuvent donc être facilement détruites par l’humidité. 

 

Grâce aux expériences REDOR 
31

P-
23

Na et 
31

P-
29

Si mises en œuvre dans cette étude, nous 

avons pu attribuer sans ambigüité les différentes contributions mises en évidence sur le 

spectre 
31

P MAS. Ceci nous a permis de montrer que le phosphore est très majoritairement 

présent sous la forme de groupements orthophosphates Q
0P

, associés de façon mixte aux 

cations Na
+
 et Ca

2+
, et qu’une très faible quantité d’atomes de phosphore participe au réseau 

silicate polymérisé sous la forme de groupements de fin de chaîne avec une liaison Si-O-P. 

 

II.B.2.d. RMN du 
23

Na : type d’insertion dans le réseau du 45S5 

Pour compléter cette étude structurale, nous avons réalisé des analyses RMN sur le noyau 

23
Na. Les spectres quantitatifs RMN MAS 

23
Na (cf Figure 53) du verre 45S5 et du verre 

45S5_0P sont constitués d’une raie de résonance unique qui présente une forme de raie 

caractéristique d’une distribution des interactions quadripolaire et de déplacement chimique. 

Afin d’extraire les paramètres de ces deux distributions, nous avons simulé le spectre 

expérimental avec le modèle GIM (Gaussian Isotropic Model) proposé par Czjzek 
[186]

, selon 

lequel la distribution du gradient de champ électrique est supposée correspondre à un désordre 

statistique 
[187-188]

. Ces paramètres sont donnés dans le Tableau 18. On notera que les deux 

types d’environnements du sodium dans le verre 45S5 (pour les sodiums impliqués dans le 

réseau silicate et ceux associés aux groupements orthophosphates) ne donnent pas lieu à deux 
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contributions discernables sur le spectre MAS 
23

Na et on observe uniquement une faible 

variation du déplacement chimique moyen entre le verre 45S5 et 45S5_0P. Pour ces deux 

verres, les distributions de déplacement chimique isotrope du 
23

Na couvrent les gammes de 

déplacement chimique reportées pour des sites de coordinences de 5 à 7 dans des structures 

cristallines 
[272]

 ainsi que l’ensemble des déplacements chimiques calculés par DFT (Théorie 

de la Densité Fonctionnelle) pour des environnements NaO5, NaO6 et NaO7 
[204]

.  

 

 

Figure 53 : Spectres RMN MAS du 
23

Na (9,4 T ; 24 kHz) dans les verres a) 45S5_0P et b) 

45S5  

Verre  (ppm)  (ppm) CQ (ppm) (CQ) (ppm) 

45S5_0P 7,5 22,7 3,12 1,56 

45S5 10,6 22,7 3,25 1,62 

Tableau 18 : Valeurs moyennes (δ, CQ) et largeurs ( (δ), (CQ)) des distributions de 

déplacement chimique isotrope et de couplage quadripolaire (paramètre d’asymétrie moyen 

ηQ = 0.61) du 
23

Na dans les verres 45S5_0P et 45S5. 

Le spectre MAS 
23

Na du verre 45S5 est très similaire à celui reporté par Pedone et al. 
[204]

. En 

revanche, il diffère notablement de celui obtenu par Angelopoulou et al. 
[205]

 qui présente une 

seconde raie de résonance fine et de faible intensité. Nous avons pu observer que cette 

seconde contribution apparait lorsque le verre est exposé à l’atmosphère ambiante et il semble 

vraisemblable qu’elle corresponde à une contamination par l’humidité. 
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La caractérisation du verre 45S5, effectuées par différentes expériences RMN, permet de 

conclure que la structure du réseau silicate du verre 45S5 est constituée de chaînes de 

tétraèdres SiO4 réticulées dans lequel le phosphore s’insère majoritairement sous forme 

d’orthophosphates Q
0P

. La charge de ces groupements orthophosphates est compensée à la 

fois par des cations calcium et sodium et seulement une très faible proportion de phosphore 

est directement lié aux chaînes silicates par des liaisons Si-O-P. Enfin, les analyses RMN sur 

le noyau 
23

Na ont montré que celui-ci se trouve dans le réseau du verre sous de multiples 

coordinences. 
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III. Modifications structurales du verre 45S5 induites par 

l’immersion dans le SBF 

III.A. Protocoles expérimentaux 

III.A.1. Préparation du SBF et protocole de lixiviation 

Le protocole de préparation du SBF suivi dans nos travaux est celui mis au point par Kokubo 

et al. 
[236]

 (cf Tableau 19), à la différence près que nous avons utilisé du NaHCO3 enrichi en 

carbone-13 afin de pouvoir enregistrer plus facilement des spectres RMN du 
13

C. Nous 

verrons également que l’enrichissement en 
13

C rend l’interprétation des spectres FTIR plus 

aisée Le pH de la solution SBF est ajusté à 7,40. 

Ordre 

d’introduction 
Composants Pureté Quantité 

1 Eau ultra pure 18M  500 mL 

2 NaCl ≥ 99,5 % 8,035 g 

3 NaHCO3* ≥ 99,5 % 0,355 g 

4 KCl ≥ 99,5 % 0,225 g 

5 K2HPO4.3H2O ≥ 99,0 % 0,231 g 

6 MgCl2.6H2O ≥ 98,0 % 0,311 g 

7 CaCl2 ≥ 95,0 % 0,292 g 

8 Na2SO4 ≥ 99,0 % 0,072 g 

9 Tris (CH2OH)3CNH2 ≥ 99,9 % 6,118 g 

10 HCl (1 M) / ** 

Tableau 19 : Composants chimiques ainsi que leurs puretés respectives requises et les 

quantités à introduire pour préparer 1 L de SBF - * NaHCO3 est  enrichit en 
13

C - ** HCl est 

utilisé pour ajuster le pH à une valeur très proche de 7,40 
[236]

  

Le verre 45S5 a été broyé en boîte à gants manuellement, et tamisé pour obtenir une poudre 

de granulométrie comprise entre 40 et 75 µm. Les poudres sont immergées dans les solutions 

conditionnées dans des flacons en polypropylène qui sont placés dans une étuve à 37°C et qui 

sont soumis à une agitation de 100 tours par minute. Le rapport Solide / Liquide a été fixé à 1, 

et 250 mg de poudre ont été introduits dans 250 mL de solution. À partir de la densité 
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mesurée pour le verre étudié (d45S5 = 2,70), de la granulométrie choisie (valeur moyenne de 

57,5 µm et en supposant que les grains ont une forme sphérique, on peut estimer que le 

rapport surface du solide / volume de liquide a pour valeur moyenne 0,39 cm
-1

. L’eau utilisée 

pour le rinçage est de l’eau ultra pure (18 M ). Les temps d’immersion varient de 2 minutes à 

2 mois.  

Pour chaque expérience, lorsque la durée d’immersion est atteinte, la fraction solide restante 

est récupérée par filtration (filtre qui laisse passer des grains d’une granulométrie de 2,5 µm) 

sous vide à l’aide d’une trompe à eau. La fraction solide récupérée est ensuite séchée dans une 

enceinte sous vide. La solution de lixiviation est également récupérée et stockée dans les 

flacons en polypropylène. 

 

III.A.2. Techniques d’analyses 

III.A.2.a. Diffraction des Rayons X 

Les diffractogrammes ont été enregistrés, à l’aide d’un diffractomètre Bruker D8 Advance  de 

géométrie Bragg-Brentano équipé d’une une anticathode cuivre ( K  = 1,54178 Å), sur une 

gamme angulaire de 10 à 100 , avec un pas de 0,08° et un temps d’acquisition par pas de 40 s 

et une ouverture de fente de 3°. Le principe de cette technique de caractérisation est abordé 

succinctement en Annexe 4. 

III.A.2.b. Spectroscopie vibrationnelle FTIR 

Les spectres FTIR en transmission (gamme spectrale 400-4000 cm
-1

)
 
ont été enregistrés sur 

des pastilles KBr/échantillon à l’aide d’un spectromètre Bruker IFS 113. Pour chaque 

échantillon, 128 scans ont été enregistrés avec une résolution de 1 cm
-1

. Le principe de cette 

technique de caractérisation est abordé succinctement en Annexe 5. 

III.A.2.c. Microscopies MEB-FEG et MET 

Les images obtenues par Microscopie Électronique à Balayage ont été enregistrées sur un 

appareil Philips XL 30 FEG. Pour ces observations, les échantillons préalablement inclus en 

résine, ont été polis puis métallisés. 

La Microscopie Électronique en Transmission a été effectuée sur un appareil Philips CM20, 

équipé d’un analyseur EDX Oxford. Les échantillons ont d’abord été broyés dans l’éthanol. 

Pour chaque échantillon, une goutte de solution contenant les particules broyées en 

suspension est déposée sur une membrane de cuivre avec revêtement carbone. Les images 

sont obtenues en focalisant le faisceau d’analyse sur le bord des particules. 
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III.A.2.d. Résonance Magnétique Nucléaire 

Les spectres RMN des échantillons immergés en SBF ont été enregistrés à l’aide d’un 

spectromètre Bruker Avance I, dans un champ magnétique de 7,0 T, en utilisant une sonde 

Bruker MAS double résonance et des rotors d’un diamètre de 4 mm (volume d’échantillon de 

0,18 mL). Toutes les expériences MAS ont été réalisées à une fréquence de rotation de 

14 kHz. Pour le noyau 
29

Si, la durée d’impulsion était de 1,3 μs (angle de basculement de 

22,5°), le temps de recyclage était fixé à 40 s, 4096 scans ont été accumulés et la durée de 

l’expérience est de 46 heures. Pour le noyau 
31

P, la durée d’impulsion était de 0,6 μs (angle de 

basculement de 15°), le temps de recyclage était fixé à 30 s, 512 scans ont été accumulés et la 

durée de l’expérience est de 4 heures et 16 minutes. Pour le noyau 
13

C, la durée d’impulsion 

était de 1,15 μs (angle de basculement de 22,5°), le temps de recyclage était fixé à 20 s, 

2048 scans ont été accumulés et la durée de l’expérience est de 23 heures, pour les verres 

immergés de 2 à 6 heures, et de 11 heures et 30 minutes pour les verres immergés de 

12 heures à 2 mois. Les spectres 
29

Si, 
31

P et 
13

C ont été acquis avec découplage protonique. 

Les spectres MAS de 
1
H ont été obtenus en utilisant une séquence d’écho de spin 

synchronisée avec la période de rotation. La durée d’impulsion était de 4 μs (angle de 

basculement de 90°), le temps de recyclage était fixé à 10 s, et 64 scans ont été accumulés t la 

durée de l’expérience est de 11 minutes. 

Les expériences CPMAS de 
29

Si, 
31

P et 
13

C ont été effectuées à une vitesse de rotation de 

14 kHz. Pour certains échantillons, les spectres ont été obtenus en utilisant différents temps de 

contact variant de 0,5 à 12,5 ms. Les spectres CPMAS 
29

Si et 
31

P, présentés dans cette partie, 

ont tous été enregistrés avec un temps de contact de 5 ms. Pour les échantillons immergés 

moins de six heures, les nombres de scans étaient de 65536 et 4096 pour 
29

Si et 
31

P. Pour les 

échantillons immergés durant au moins six heures, les nombres de scans étaient de 32768 et 

2048 pour 
29

Si et 
31

P. Le temps de recyclage a été fixé à 1 s. Pour le noyau 
29

Si, la durée de 

l’expérience est de 18 heures et 40 minutes, tandis que pour le noyau 
31

P (quel que soit le 

temps de contact) le temps d’expérience est de 35 minutes. Les spectres CPMAS de 
13

C, 

présentés ici, ont été enregistrés avec un temps de contact de 12,5 ms, un nombre de scans de 

16384 et un temps de recyclage fixé à 1 s. La durée de l’expérience est de 4 heures et 

40 minutes, pour les verres immergés de 2 à 6 heures, et de 2 heures et 20 minutes pour les 

verres immergés de 12 heures à 2 mois. 

Les spectres de corrélation hétéronucléaire (HETCOR) ont été enregistrés à une fréquence de 

rotation de 14 kHz. Pour l’HETCOR 
29

Si-
1
H, le temps de contact était de 5 ms et 128 

incréments (de 71,43 µs), avec 2104 scans chacun, ont été enregistrés. Les spectres HETCOR 
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31
P-

1
H ont été obtenus pour des temps de contact de 0,25 ; 5 ; et 12,5 ms. 320 incréments (de 

71,43 µs) ont été enregistrés avec 512, 256 et 128 scans, respectivement. Quel que soit le 

temps de contact, la durée de l’expérience est de 10 heures et 30 minutes pour l’échantillon 

immergé 2 semaines, tandis que pour l’échantillon immergé 2 heures, la durée d’expérience 

est de 14 heures. Les spectres HETCOR 
13

C-
1
H ont été obtenus pour des temps de contact de 

5 et 12,5 ms. 100 incréments (de 71,43 µs) ont été enregistrés avec 1436 scans. Pour toutes 

ces expériences, le temps de recyclage a été fixé à 1 s. La durée de l’expérience est de 

48 heures. 

 

III.B. Résultats 

III.B.1. Evolution du pH des solutions 

Selon Hench et al. 
[6]

, la première réaction qui se produit lorsque le Bioglass
®

 45S5 est mis en 

contact avec un SBF, est une hydratation des chaînes silicates de la surface, i.e. un échange 

ionique entre les cations modificateurs du réseau du verre et les ions hydronium de la solution 

selon les réactions (16) et (17). 

Le départ des ions hydronium H3O
+
 de la solution vers la surface du verre entraîne une 

basification 
[210-213, 215]

. Les mesures de pH, réalisées sur les filtrats grâce à un appareil Hanna 

Instruments modèle HI 2210 muni d’une électrode de verre, indiquent (cf Figure 54) une 

augmentation du pH cohérente avec les résultats trouvés dans la littérature. 

 

Figure 54 : Evolution du pH en fonction du temps d’immersion 
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III.B.2. Analyse par DRX des poudres lixiviées  

L’analyse par DRX des poudres récupérées après filtration permet une première approche des 

évolutions structurales du matériau résultant de la lixiviation. 

Les diffractogrammes des verres 45S5 immergés en SBF durant différents temps sont reportés 

sur la Figure 55. Le diffractogramme du verre 45S5 initial montre uniquement un pic très 

large situé à 32°, qui est caractéristique d’un solide amorphe. Pour les temps courts 

d’immersion en SBF (jusqu’à 4 h), on n’observe pas de modification significative des 

diffractogrammes et on note seulement une légère diminution en intensité de cette 

contribution large. Après 6 h d’immersion, le diffractogramme présente un pic de faible 

intensité vers 26°. La présence de ce pic est clairement confirmée sur les diffractogrammes 

obtenus pour des temps d’immersion plus longs. En consultant le diffractogramme de 

l’hydroxyapatite, présenté en Figure 55, ce pic est attribué à la bande 002 de l’HA (fiche 

JCPDS-PDF 72-1243). Tous les pics observés pour des temps de lixiviation supérieurs à 6 h 

sont représentatifs de l’HA, sauf le pic large, vers 24°, qui est attribué au gel de silice 
[213-214]

. 

 

Figure 55: Diffractogrammes obtenus par DRX des échantillons de verre 45S5 lixiviés selon 

des temps croissants  

On notera que les raies de diffraction observées, qui sont caractéristiques de l’HA, sont larges. 

Cet élargissement traduit la présence de cristaux d’HA de taille nanométrique (cf Figure 56).  
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Figure 56 : Diffractogrammes de l’hydroxyapatite cristalline et nanocristalline 
[273]

 

On notera également que les raies 00k sont plus fines que les autres ce qui suggère un 

domaine de cohérence plus étendu selon l’axe c et donc une croissance préférentielle des 

nanocristaux selon cet axe. Pour pouvoir vérifier cette hypothèse, nous avons effectué un 

affinement Rietveld des diffractogrammes obtenus, ce qui permet d’obtenir plusieurs types 

d’informations en fonction du temps d’immersion : d’une part, l’évolution de la taille des 

cristallites et, d’autre part, l’évolution des paramètres de maille. 

Dans un premier temps, nous présentons l’évolution de la taille des cristaux, dans le plan ab et 

selon l’axe c, en fonction du temps de lixiviation (cf Figure 57). On évalue ici une taille 

moyenne volumique, qui sera surestimée si des cristallites de grande taille sont présentes.  

 

Figure 57 : Evolution de la taille (sous forme de moyenne volumique) des cristaux pour le 

plan ab (axe de gauche - ligne pointillée) et selon l’axe c (axe de droite – ligne continue) en 

fonction du temps d’immersion.  
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Dès 8 h de lixiviation, on observe une augmentation plus forte selon l’axe c par rapport à celle 

qui se produit dans le plan ab. Cela confirme le fait que les cristaux croissent 

préférentiellement selon l’axe c. Cette évolution montre une augmentation progressive de la 

taille des cristallites, puis, celle-ci tend vers une valeur palier (pour des temps de lixiviation à 

partir de 2 semaines). Cette constatation est cohérente avec la littérature 
[256]

.  

 

L’affinement Rietveld des diffractogrammes permet également d’étudier l’évolution des 

paramètres de maille de cette couche d’HA. L’hydroxyapatite présente une maille hexagonale 

pour laquelle a = b ≠ c. L’évolution des paramètres de maille en fonction du temps 

d’immersion (cf Figure 58) indique qu’en augmentant la durée d’immersion la valeur du 

paramètre a diminue et celle du paramètre c augmente. Il se produit donc des modifications 

structurales au sein de la maille. Ces changements structuraux peuvent être dus à des 

substitutions des ions hydroxyles ou phosphates par des ions carbonates (substitution de type 

A ou B) La littérature indique qu’une substitution de type B et de type AB (simultanée) des 

carbonates entraîne une diminution de la valeur du paramètre de maille a et une augmentation 

de celle du paramètre c 
[274]

. On peut donc supposer que nous sommes en présence soit 

uniquement d’une substitution des carbonates de type B dans l’HA, soit des deux types (A et 

B) de substitution de façon simultanée. 

 

Figure 58 : Evolution des paramètres et du volume de la maille des nanocristaux d’HA 

formés à la surface du bioverre selon différents temps de lixiviation. 

La DRX nous a permis ici de mettre en évidence la formation d’un gel de silice dès les 

premières heures de la réaction puis la formation de cristaux d’HA de taille nanométrique 
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pour des durées d’immersion supérieures ou égales à 8 heures. Les diffractogrammes 

indiquent que les cristallites d’HA se développent de façon préférentielle selon l’axe c. Les 

affinements Rietveld montrent que les groupements carbonates s’insèrent dans la structure de 

l’HA selon une substitution de type B ou de type AB simultanément. 

III.B.3. Analyse par spectroscopie FTIR 

Pour obtenir plus d’information sur le mécanisme d’insertion des ions carbonates dans la 

structure de l’HA, nous avons utilisé, dans un premier temps, la spectroscopie vibrationnelle 

FTIR. De ce fait, nous nous sommes intéressés uniquement à la gamme spectrale comprise 

entre 900 et 800 cm
-1

. Les spectres IR enregistrés pour tous les échantillons sont présentés en 

Annexe 5. 

La littérature indique que les bandes caractéristiques des ions carbonates et celle des ions 

hydrogénophosphates sont très proches et se situent vers 870 cm
-1

 
[211, 232, 275]

, ce qui rend 

délicate une indentification précise. Cependant, en enrichissant les ions carbonates en 
13

C (ce 

qui modifie leurs fréquences de vibration), il est possible d’améliorer la résolution spectrale 

dans la zone d’intérêt (900-800 cm
-1

) et de distinguer les bandes caractéristiques des ions 

carbonates selon leur type de substitution dans l’HA. Cette région du spectre, enregistrée pour 

le verre immergé dans le SBF durant 2 semaines, est reportée sur la Figure 59. 

 

Figure 59 : Détail de la région 900-800 cm
-1

 du spectre FTIR en transmittance du verre 

immergé pendant 2 semaines en SBF 

On observe trois bandes caractéristiques, qui peuvent être attribuées en s’appuyant sur la 

littérature de la façon suivante : 

- bande A > 870 cm
-1

 correspond aux ions hydrogénophosphates HPO4
2-

 dans une 

phase désordonnée 
[263]
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- bande B à 852 cm
-1

 correspond aux ions 
13

CO3
2-

 en substitution de Type A 
[262]

 

- bande C à 846 cm
-1

 correspond aux ions 
13

CO3
2-

 en substitution de Type B 
[262]

 

Comme nous l’avons dit précédemment, les affinements Rietveld des diffractogrammes 

suggèrent qu’il se produirait soit une substitution de type B, soit une substitution de type AB. 

En considérant la faible proportion d’ions carbonates incorporés dans la structure de l’HA, la 

spectroscopie FTIR permet d’obtenir des informations plus précises que la DRX. Les 

fréquences des modes de vibrations observés dans la gamme 900-800 cm
-1

 indiquent la 

présence simultanée de substitution de types A et B. Afin de confirmer ce mécanisme, nous 

avons également employé la RMN du 
13

C, dont les résultats seront présentés plus loin. 

III.B.4. Analyse par microscopies MEB-FEG et MET 

Dans ce paragraphe, nous avons choisi de présenter seulement une partie des images de 

microscopie obtenues pour différentes durées d’immersion du verre 45S5 en SBF. 

L’ensemble des résultats est présenté en Annexe 6. 

 

Après une durée d’immersion de 5 minutes, on observe uniquement de très faibles 

modifications de la surface du verre (cf Figure 60). La zone indiquée par le cercle rouge 

semble correspondre à un début d’altération de la surface et on note la présence de quelques 

concrétions, telles que celle cerclée en noir, qui semblent être constituées de petites sphères 

(cliché b). 

 

Figure 60 : Images MEB-FEG a) Surface du verre lixivié pendant 5 minutes b) zoom sur une 

concrétion de surface 
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Après 20 minutes d’immersion, les clichés de microscopie MEB-FEG révèlent que la surface 

du verre est en cours de modification. Dans le cadre du modèle établi par Hench et al. 
[3]

, il y 

a d’abord formation d’un gel de silice, puis, précipitation, sur celui-ci, d’une couche de 

phosphate de calcium amorphe. L’observation d’aspérités sombres (voir la Figure 61 b) 

témoigne d’une altération de la surface du verre associée à la formation du gel de silice et on 

note clairement la présence d’amas de particules de petite taille (cf Figure 61 c).  

Les analyses élémentaires, effectuées sur des zones ayant des morphologies très similaires à 

celles évoquées ici (pour des échantillons dont les temps d’immersion sont plus longs), 

indiquent que les aspérités sombres correspondent effectivement à un gel de silice, tandis que 

les amas de particules correspondent à un phosphate de calcium qui est décrit dans la 

littérature comme une phase amorphe 
[253, 260, 276]

.  

 

 

Figure 61 : Images MEB-FEG a) Surface du verre lixivié 20 minutes b) détail de l’altération 

de surface témoin de la formation du gel de silice c) détail d’un amas de particules de 

phosphate de calcium. 

Après deux heures d’immersion en SBF, on observe clairement que la surface se couvre de 

particules de petite taille, isolées ou sous forme d’amas (cf Figure 62 a). L’absence de cercle 

de diffraction bien défini et l’observation exclusive d’un halo lumineux en diffraction 

électronique, indique la présence d’une phase amorphe (cf Figure 62 b). L’analyse 

élémentaire réalisée par EDX sur un amas isolé indique que ces particules sont très 
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majoritairement constituées de calcium et de phosphore. Les amas observés ici correspondent 

donc à un phosphate de calcium amorphe 
[276]

, en accord avec le mécanisme proposé par 

Hench et al. 
[3]

. 

 

 

Figure 62 : Verre immergé pendant 2 heures - Images a) MEB-FEG de la surface d’un grain 

de verre et son analyse élémentaire et b) MET d’un amas isolé, son analyse élémentaire et le 

cliché de diffraction électronique correspondant. 

Après 4 heures d’immersion dans le SBF, une nouvelle morphologie composée de filaments 

est observée en microscopie électronique en transmission (cf Figure 63 a). L’analyse EDX 

révèle que ces filaments sont principalement composés de calcium et de phosphore. Les 

cercles bien définis, visibles sur le cliché de diffraction électronique (cf Figure 63 b), sont 

caractéristiques de l’HA hexagonale. On note également que le premier cercle de diffraction 

est incomplet, ce qui indique une direction de croissance préférentielle. Ces observations 
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montrent clairement, pour un temps d’immersion de 4 heures, la présence d’HA résultant 

vraisemblablement de la cristallisation de la phase amorphe observée pour des temps plus 

courts. 

 

Figure 63 : a) Image MET de la couche d’HA formée après 4 heures d’immersion et son 

analyse élémentaire. b) Cliché de diffraction électronique 

Les observations précédentes sont confirmées par les clichés MEB-FEG, obtenus après un 

temps d’immersion de 6 heures. Différentes zones sont clairement visibles sur la Figure 64. 

La zone a, qui est constituée principalement de silicium, correspond au gel de silice résultant 

de l’altération de la surface du verre. La zone b, qui est majoritairement constituée de calcium 

et de phosphore, correspond à la couche d’HA. On notera qu’une partie de la couche d’HA 

s’est vraisemblablement détachée de la surface du grain, permettant d’observer le gel de silice 

(zone a) et d’évaluer l’épaisseur de la couche d’HA à ~1,5 µm. En utilisant un grandissement 

plus élevé, il est possible de voir que cette couche est constituée d’amas dont la taille est 

comprise entre 30 et 50 nm.  
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Figure 64 : Image MEB-FEG de la surface d’un grain de verre après 6 heures d’immersion 

en SBF a) Détail de la couche de gel de silice b) Couche d’HA 

Les clichés de microscopie obtenus pour des durées d’immersion plus longues (de 24 heures à 

deux semaines) permettent d’appréhender avec plus de finesse la structure à l’échelle 

micrométrique de la couche d’HA. On voit sur la Figure 65 que la phase apatitique forme un 

réseau poreux. Cette morphologie est particulièrement bien adaptée à une implantation dans 

l’organisme puisqu’elle permet une bonne circulation des protéines et des cellules et la 

colonisation de l’implant 
[260, 266, 277]

. La texture à plus petite échelle de ce réseau poreux d’HA 

peut être également observée par MET. Sur la Figure 66, on voit que les nanocristaux d’HA, 

en forme de bâtonnets, sont assemblés entre eux pour donner des morphologies en filaments 

et plaquettaires. Les filaments sont indiqués par les flèches blanches sur la Figure 66 b. Les 

nanocristaux en forme de bâtonnets, constituant ces aiguilles, sont observés sur l’image en 

champ sombre présentée en Figure 66 c. À partir de ces clichés, la taille des nanocristaux 

d’HA est estimée à environ 5-10 nm. Le cliché de diffraction électronique, réalisé sur les 

aiguilles d’hydroxyapatite de la Figure 66 a ; est présenté sur la Figure 67. On observe de 

nombreux cercles de diffraction parmi lesquels certains sont incomplets (indiqués par les 

flèches),ce qui indique une croissance des nanocristaux selon un axe préférentiel. Le premier 

cercle incomplet (flèche 1) correspond au plan cristallographique 002 de la phase HA 

hexagonale et le deuxième cercle incomplet (flèche 2) correspond au plan 004. Ceci indique 

clairement une croissance préférentielle selon l’axe c de la structure hexagonale.  
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Figure 65 : (a-b) Images MEB-FEG de la surface du verre après 24 heures d’immersion 

 

 

Figure 66 : Images MET a) Région HA sur la surface du verre immergé pendant 2 semaines 

b) image en champ clair - zoom sur quelques filaments c) image en champ sombre 

correspondante à l’image en champ clair. L’image en champ sombre est un peu décalée par 

rapport à l’image en champ clair. 
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Figure 67 : (a) Image MET de la surface d’un grain et (b) cliché de diffraction électronique 

correspondant (verre immergé 2 semaines). Flèche 1 : premier cercle incomplet 

correspondant au plan cristallographique 002 de la phase HA hexagonale. Flèche 2 : second 

cercle incomplet correspondant au plan 004 de cette même phase. 

 

III.B.4.a. Evolution du rapport Ca/P 

Par le biais des analyses EDX, il est possible de suivre l’évolution du rapport Ca/P de la 

couche de surface des grains de verre en fonction du temps d’immersion en SBF. Cette 

évolution est reportée sur la Figure 68. 

 

Figure 68 : Evolution du rapport Ca/P molaire en fonction du temps de lixiviation 
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D’après sa composition chimique, le verre 45S5 présente un rapport Ca/P 5,17. Au bout de 

2 heures d’immersion, le rapport Ca/P de la couche de surface est d’environ 1,5, ce qui est 

typique de la phase amorphe de formule Ca9(PO4)6 
[251]

. Puis de 4 heures à 2 semaines 

d’immersion ce rapport ne cesse d’augmenter jusqu’à la valeur de 1,75, il reste dans cet ordre 

de grandeur même après 2 mois d’immersion. Cette augmentation progressive correspond à la 

cristallisation de l’HA. Cependant, le rapport Ca/P final est différent de la valeur 1,667 

attendue pour l’HA stœchiométrique (Ca10(PO4)6(OH)2). Par conséquent, l’apatite formée à la 

surface du verre n’est pas stœchiométrique, mais plutôt, comme constaté par spectroscopie 

FTIR et par DRX, une hydroxyapatite carbonatée (HAC). Il est aussi possible que celle-ci ait 

incorporé d’autre éléments 
[278-279]

, comme par exemple le magnésium que nous avons détecté 

en faible quantité par EDX.  

 

Les différentes techniques employées jusqu’ici nous ont permis de suivre l’évolution de la 

surface du verre 45S5 lorsqu’il est immergé en SBF et de mettre en évidence différentes 

étapes conduisant à la formation de la couche d’HA qui permet la liaison avec les tissus 

osseux. Il est à noter que ces techniques ont des sensibilités différentes. Par exemple, la 

microscopie MEB-FEG suggère l’apparition du gel de silice après seulement quelques 

minutes tandis que ce gel amorphe n’est observé par DRX qu’à partir de 6 heures 

d’immersion. De la même manière, les différentes techniques de microscopie révèlent la 

présence d’une phase CaP amorphe dès 20 minutes d’immersion alors qu’aucun pic large 

correspondant à cette phase amorphe n’est observé par DRX. La spectroscopie FTIR permet 

quant à elle d’observer l’apparition des phases amorphes ou cristallines mais une 

interprétation quantitative des spectres FTIR est délicate.  

De ce fait, il nous a semblé judicieux d’utiliser la RMN afin de suivre de manière quantitative 

la formation des différentes phases amorphes et cristallines à la surface du verre. Cette 

technique permet en effet de décrire l’ensemble des espèces en présence (celles qui sont 

présentes initialement, et celles qui se forment au cours de la réaction), d’un point de vue 

sélectif en fonction des noyaux observés - 
29

Si, 
31

P, 
1
H, 

13
C – et d’effectuer un suivi quantitatif 

de celles-ci.  
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III.B.5. Etude par RMN multi-nucléaire 

III.B.5.a. RMN 
29

Si 

Comme nous l’avons mentionné auparavant, la structure du verre 45S5 est constituée d’un 

réseau de chaînes silicates réticulées. La RMN de 
29

Si, qui permet d’identifier et de quantifier 

les différents types de tétraèdres SiO4, est donc particulièrement bien adaptée pour suivre les 

transformations du réseau silicate en fonction du temps d’immersion en SBF. Ceci est 

clairement illustré par l’évolution des spectres RMN MAS du 
29

Si (reportés en Figure 69) en 

fonction de la durée d’immersion. Comme mentionné auparavant, le spectre du verre 45S5 

initial est constitué de trois contributions larges, dont les déplacements chimiques isotropes 

moyens sont situés à -79,6 ppm (67,8 %), -72,7 ppm (10,11 %) et -87,6 ppm (22,1 %), qui 

sont attribuées aux unités Q
2Si

, Q
1Si

 et Q
3Si

, respectivement. Après des temps d’immersion de 

quelques heures, on note l’apparition de nouvelles raies de résonances correspondant aux 

espèces qui se sont formées lors du processus de lixiviation. 

 

 

Figure 69 : Spectres RMN 
29

Si MAS des verres immergés en SBF (14 kHz ; 7 T) 
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Pour déterminer de manière précise la nature de ces espèces formées, nous avons mis en 

œuvre des expériences de transfert de polarisation du 
1
H vers 

29
Si en MAS (CPMAS) 

[280]
. 

Ces expériences permettent l’édition spectrale des noyaux de silicium au voisinage des 

protons et donc l’observation des espèces hydratées qui se forment à la surface du verre 
[281-

282]
. Cette expérience n’est pas quantitative mais l’évolution du transfert de polarisation en 

fonction du temps de contact permet de distinguer différents groupements protonés ayant des 

déplacements chimiques proches. Nous pouvons donc identifier trois nouvelles raies de 

résonances situées à -101, -95 et -111  ppm qui sont attribuées à des unités Q
3SiOH

, Q
2SiOH

 et 

Q
4Si

 en fonction de leurs déplacements chimiques isotropes 
[265, 267, 283]

 et leurs dynamiques de 

transfert de polarisation 
[281-282]

 (cf Figure 69). Les unités Q
3SiOH

 correspondent à des 

groupements Q
3Si

, dont le NBO est lié à un H
+
, et les unités Q

2SiOH
 correspondent à des 

groupements Q
2Si

, dont deux NBO sont liés chacun à un H
+
. Ces espèces protonées (silanols) 

se forment dès lors que le verre est immergé en SBF, par des réactions d’échange ionique 

entre les cations Na
+
-Ca

2+
 du verre et les protons de la solution, à l’interface verre/solution. 

Les réactions de condensation entre les groupements silanols conduisent à la création d’unités 

Q
4Si

 et à la formation d’un gel de silice polymérisé à la surface du verre. 

 

Figure 70: Spectres CPMAS 
1
H-

29
Si du verre immergé en SBF pendant 72 h (14 kHz, 7 T) 

enregistrés avec un temps de contact de (a) 2,5 ms et (b) 7,5 ms. (c) Variation des intensités 

des trois résonances en fonction du temps de contact.  

En utilisant les positions et des largeurs de raies mesurées pour ces trois résonances sur les 

spectres CPMAS, nous avons simulé les spectres MAS quantitatifs afin de déterminer leurs 

proportions relatives en fonction du temps d’immersion. Ces simulations indiquent la 

formation d’un gel de silice dont le degré de polymérisation augmente fortement (Q
4Si

 

majoritaires) après les premières heures d’immersion. Elles permettent également de 
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quantifier les proportions relatives de verre non-altéré / gel de silice en fonction du temps (cf. 

Figure 71). 

 

 

Figure 71: (a) Proportions relatives de silicium dans le verre et dans le gel de silice en 

fonction du temps d’immersion. (b) Intensités relatives des unités Q
n
 du gel de silice en 

fonction du temps. 

D’après la quantification réalisée par RMN du 
29

Si, on observe la formation d’un gel de silice 

à la surface des grains de verre dès les premières minutes d’immersion. Ce gel de silice est 

majoritairement constitué d’unités Q
3SiOH

 et Q
4Si

 et présente un degré de polymérisation élevé. 

De 5 minutes jusqu’à 2 heures d’immersion en SBF, nous n’observons plus d’évolution du 

système, les proportions de verre non altéré et de gel de silice restant constantes. Après 

2 heures d’immersion, les réactions d’échanges ioniques reprennent, et on observe une 

transformation progressive du verre en gel de silice, ce qui reflète une diffusion de l’interface 

de réaction vers le cœur des grains de verre. Après 72 heures, les espèces initiales ont 

complètement disparu et le réseau silicate initial du verre a été totalement transformé en gel 

de silice. On note également une variation du degré de polymérisation du gel de silice qui 

augmente continument de 2 heures à 2 semaines. Au bout de 2 semaines, le gel est constitué 

de 80 % d’unités Q
4Si

 et 20 % d’unités Q
3SiOH

. 

Nous venons de voir que la RMN de 
29

Si permet d’obtenir sélectivement des informations sur 

la structure du gel de silice formé lors du processus d’altération du verre en SBF. De manière 

complémentaire, il est également possible d’étudier sélectivement par RMN du 
31

P la nature 

des phases CaP qui précipitent à la surface des grains, et qui sont responsables de la 

bioactivité du matériau. 
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III.B.5.b. RMN 
31

P 

L’évolution des spectres quantitatifs RMN MAS du 
31

P des verres en fonction du temps 

d’immersion en SBF est reportée en Figure 72 a. Comme nous l’avons vu précédemment, le 

spectre MAS 
31

P du verre 45S5 est constitué d’une raie de résonance large asymétrique, 

centrée à environ 8,4 ppm. Après immersion, on observe l’apparition d’une nouvelle 

résonance (située entre 3 et 4 ppm), dont l’intensité augmente en fonction du temps 

d’immersion. Cette contribution, correspondant à la couche de phosphate calcique formée en 

surface des grains de verre, est difficile à observer sur les spectres quantitatifs obtenus pour 

des temps d’immersion courts. Afin de mettre plus clairement en évidence cette contribution, 

nous avons réalisé des expériences CPMAS 
1
H-

31
P, permettant l’amplification du signal et 

l’observation sélective des groupements phosphates à proximité de protons. Les spectres 

CPMAS 
31

P-
1
H obtenus pour un temps de contact de 2,5 ms sont reportés sur la Figure 72 b.  

 

Figure 72 : (a) Spectres RMN MAS quantitatifs du 
31

P dans les échantillons en fonction du 

temps d’immersion en SBF (14 kHz, 7 T). (b) Spectres RMN CPMAS 
31

P-
1
H des échantillons 

(temps de contact de 2,5 ms) en fonction du temps d’immersion en SBF (14 kHz, 7 T). 

Pour des temps d’immersion courts (de 5 min à 2 h), on observe une contribution large, 

centrée à environ 4 ppm. Pour des temps d’immersion longs (de 24 h à 2 semaines), les 

spectres mettent en évidence une raie plus fine ayant un déplacement chimique isotrope 

moyen d’environ 3 ppm, qui est caractéristique d’une hydroxyapatite carbonatée 
[284]

. Sur les 

spectres CPMAS enregistrés pour différents temps de contact (cf Figure 73), nous 

n’observons pas de variation significative de la contribution large. En revanche, la largeur de 
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raie de la contribution à 3 ppm, observée pour les temps d’immersion longs, varie en fonction 

du temps de contact. Ceci traduit la présence de deux composantes ayant des déplacements 

chimiques isotropes moyens très proches mais des largeurs de raie et des dynamiques de 

transfert de polarisation différentes. Cette variation a déjà été observée pour des 

hydroxyapatites déficientes en calcium (CDA) nanocristallines 
[273]

. 

 

Figure 73 : Comparaison des spectres RMN CPMAS 
31

P-
1
H (14 kHz, 7 T) enregistrés avec 

des temps de contact de 0,5 ms (vert - ligne pointillée) et 12,5 ms (bleu - ligne continue). 

Pour les échantillons immergés en SBF pendant 5 min jusqu’à 2 h, les spectres CPMAS 

obtenus à différents temps de contact ont donc été simulés avec une seule contribution. Pour 

les échantillons immergés pendant 4 h jusqu’à 2 mois, les spectres CPMAS enregistrés avec 

des temps de contact différents peuvent être simulés avec deux contributions, dont les 

intensités relatives varient en fonction du temps de contact. Afin de déterminer l’évolution des 

proportions relatives des atomes de phosphore appartenant au réseau vitreux, ou formant la 

couche de surface (cf Figure 74), nous avons modélisé les spectres 
31

P MAS quantitatifs en 

utilisant les positions et les largeurs de raies des contributions caractéristiques de la couche de 

phosphate calcique, obtenues à partir des spectres CPMAS. 
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Figure 74 : Proportions relatives de phosphore dans l’échantillon et dans la couche de 

surface de phosphate calcique (CaP amorphe + HA) en fonction du temps d’immersion. 

Il est à noter que les spectres CPMAS, présentés sur la Figure 72 a, révèlent également des 

variations de la nature de la couche phosphocalcique en fonction du temps d’immersion. En 

effet, les spectres des échantillons immergés plus de 24 h sont caractéristiques d’une 

hydroxyapatite carbonatée alors que les spectres des échantillons immergés moins de 4 h sont 

plutôt typiques d’un phosphate de calcium amorphe. Afin de décrire plus en détail ces deux 

phases, nous avons enregistré des spectres de corrélation hétéronucléaire (HETCOR) 
31

P-
1
H. 

Le spectre HETCOR 
31

P-
1
H de l’échantillon immergé pendant deux semaines, enregistré avec 

un temps de contact de 0,5 ms, met clairement en évidence deux contributions 
31

P distinctes 

(cf Figure 75) :  

 - une raie fine située à 3 ppm qui présente une corrélation avec le pic 
1
H situé à 0 ppm, pic 

correspondant aux ions hydroxyles HO
-
 
[285]

 

 - une raie large également située à 3 ppm qui montre, quant à elle, des corrélations avec les 

résonances 
1
H de déplacements chimiques isotropes de 4 à 16 ppm, résonances 

caractéristiques des molécules d’eau et des groupements HPO4
2-

 
[285-286]

.  

Le spectre enregistré avec un temps de contact de 12,5 ms montre également une raie de 

corrélation intense entre la raie 
31

P fine et le pic 
1
H des ions HO

-
, ainsi qu’une raie de 

corrélation de plus faible intensité entre la raie 
31

P fine et la résonance des molécules d’eau. 

En revanche, ce spectre 2D ne contient plus la raie large 
31

P. Ceci est dû au fait que les 

protons qui lui sont associés ont une relaxation rapide dans le champ radiofréquence 
[287]

. Ces 

expériences suggèrent que les particules nanocristallines d’HA carbonatées (formées lorsque 

le temps d’immersion est long) sont constituées de deux parties : 

 - une partie bien organisée (correspondant à la raie 
31

P fine), riche en groupements HO
-
 et 

contenant peu de défauts structuraux (molécules d’eau et groupements HPO4
2-

) 
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 - une partie plus désordonnée (correspondant à la raie 
31

P large), déficitaire en ions HO
-
 et 

contenant un grand nombre de défauts structuraux (H2O et HPO4
2-

).  

La phase HA carbonatée, formée à la surface du gel de silice, possède donc une grande 

similitude avec les apatites nanocristallines d’origine biologique 
[288]

, mais aussi avec les 

particules de CDA (apatite déficiente en calcium) obtenues par co-précipitation 
[273]

, qui sont 

constituées d’un cœur apatite riche en ions hydroxyles et d’une couche de surface non-

stœchiométrique plus désordonnée. On peut également citer Rey et al. qui ont mis en place un 

modèle de cœur de nanoapatite cristallisée entourée d’une couche phosphocalcique amorphe 

et hydratée.
[263]

 

 

Figure 75: Spectres HETCOR 
31

P-
1
H (14 kHz, 7 T) de l’échantillon immergé pendant 

2 semaines, enregistrés avec des temps de contact de 0,5 ms (a) et 12,5 ms (b). Les spectres 

MAS 
31

P correspondant aux fréquences de 0 et 6 ppm dans la dimension 
1
H sont présentés à 

gauche des spectres 2D. 

Les spectres HETCOR 
31

P-
1
H de l’échantillon immergé pendant deux heures, enregistrés avec 

des temps de contact de 0,5 ms et 12,5 ms, sont présentés en Figure 76. Ces deux spectres 

sont très similaires et mettent en évidence une seule raie de corrélation entre la raie large 
31

P 

(située à ~4 ppm) et la distribution de résonances 
1
H des molécules d’eau et des groupements 

HPO4
2-

. Ces résultats suggèrent que la structure de la phase phosphocalcique amorphe, 

précurseur de l’HA carbonatée, est formée d’unités PO4
3-

, HPO4
2-

 et de molécules d’eau, et 

qu’elle ne contient pas (ou très peu) d’ions HO
-
.  
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Figure 76: Spectres HETCOR 
31

P-
1
H (14 kHz, 7 T) de l’échantillon immergé pendant 2 

heures, enregistrés avec des temps de contact de 0,5 ms (a) et 12,5 ms (b). Les spectres MAS 

31
P correspondant à une fréquence de 7 ppm dans la dimension 

1
H sont présentés à gauche 

des spectres 2D. 

L’absence d’ions HO
-
 dans la phase amorphe, formée pour des temps d’immersion courts, est 

également confirmée par RMN de 
1
H (cf Figure 77). En effet, les spectres MAS 

1
H des 

échantillons immergés pendant 5 min jusqu’à 2 h, mettent en évidence uniquement les raies 

de résonance larges des molécules d’eau et des groupements HPO4
2-

 (de 4 à 16 ppm), des 

groupements Si-OH du gel de silice (de 3 à 4,5 ppm) et deux raies de résonance fines à 0,85 et 

1,25 ppm, que l’on peut peut-être attribuer à des molécules d’eau mobiles situées dans la 

couche de surface 
[273]

. Cette attribution est en accord avec les spectres HETCOR 
31

P-
1
H 

décrits auparavant, ainsi que les spectres HETCOR 
29

Si-
1
H que nous avons enregistré pour 

nos échantillons. Pour des temps d’immersion plus longs (12 h et plus), on observe 

l’apparition d’une nouvelle résonance 
1
H avec un déplacement chimique de 0 ppm, qui est 

caractéristique des protons des groupements hydroxyles de l’HA 
[285]

. L’évolution de ces 

spectres RMN MAS 
1
H, en fonction du temps d’immersion, révèle donc l’apparition 

progessive d’ions hydroxyles dans la structure des nanocristaux de phosphate de calcium 

consituant la couche de surface. 
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Figure 77: Evolution des spectres RMN MAS 
1
H des échantillons en fonction du temps 

d’immersion en SBF (14 kHz, 7 T). 

À ce stade, il faut souligner que l’analyse de nos échantillons par diffraction électronique 

révèle la formation d’une phase de structure apatitique à la surface des grains de verre pour 

des durées d’immersion en SBF de l’ordre de 4 h. Cette phase, qui représente une faible 

quantité de matière par rapport à la globalité de l’échantillon, n’est détectée par diffraction des 

RX que pour des temps d’immersion plus longs, de l’ordre de 8 h. Les spectres RMN MAS 

1
H et HETCOR 

31
P-

1
H des mêmes échantillons ne montrent pas de signature typique des 

groupements HO
-
. Les nanocristaux de structure apatitique, formés pour des temps 

d’immersion de 4 à 12 h, ne contiennent donc pas de groupements hydroxyles. Les largeurs de 

raie des spectres CPMAS 
31

P-
1
H correspondant suggèrent la présence d’un grand nombre de 

défauts structuraux. 

D’après les résultats obtenus par RMN du 
31

P et 
1
H, il est possible de dire que la phase 

phosphocalcique formée à la surface des grains évolue de façon continue : 

 - aux premiers instants de la réaction entre le verre 45S5 et la solution de SBF, il y a 

formation en surface des grains de nanoparticules (ou de clusters) de CaP amorphe dont la 

structure est composée d’ions PO4
3-

, HPO4
2-

, Ca
2+

 et de molécules d’eau. Cette phase CaP 

désordonnée ne contient pas (ou très peu) d’ions hydroxyles. 
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 - cette phase cristallise ensuite sous la forme d’hydroxyapatite carbonatée contenant de 

nombreux défauts structuraux (ions HPO4
2-

 et molécules d’eau). Progressivement, le cœur de 

ces nanoparticules d’HAC s’ordonne en incorporant des ions HO
-
 et Ca

2+
 et sa composition 

évolue pour se rapprocher du rapport Ca/P de 1,67 (typique de l’HA stœchiométrique). 

- au bout de deux mois d’immersion, la moitié des atomes de phosphore forment le cœur des 

nanocristaux d’HAC. Celui-ci est riche en groupements HO
-
 et contient peu de défauts 

structuraux. L’autre moitié des atomes de phosphore est mobilisée dans la couche de surface 

des nanoparticules. Cette couche de surface est désordonnée, déficitaire en ions HO
-
 et 

contient un grand nombre de défauts structuraux (H2O et HPO4
2-

). Comme nous allons le voir 

dans la partie suivante, les ions carbonates sont présents à la fois dans le cœur et dans la 

couche de surface des nanocristaux d’HAC. 

 

III.B.5.c. RMN 
13

C 

L’observation RMN du 
13

C permet d’étudier l’incorporation des groupements carbonates dans 

la phase phosphocalcique formée à la surface des grains. Le spectre RMN MAS 
13

C de 

l’échantillon immergé durant 2 heures montre que la phase CaP amorphe, formée 

initialement, contient des groupements carbonates. Pour cet échantillon, le spectre 
13

C obtenu 

est constitué d’un pic large, vraisemblablement composé de plusieurs contributions (cf Figure 

78). Pour des temps d’immersion plus longs (de 24 heures à 2 mois), les spectres RMN 
13

C 

montrent une raie large asymétrique qui couvrent la gamme des déplacements chimiques 

attendus dans le cas de substitutions de type A ou B dans la structure apatitique 
[289]

. Pour 

pouvoir déterminer les différentes contributions qui composent la raie large et étudier plus en 

détail le mode de substitution des carbonates, nous avons enregistré un spectre HETCOR 

13
C-

1
H pour l’échantillon immergé pendant deux mois. L’analyse détaillée de ce spectre 2D, 

présentée sur la Figure 79, permet de distinguer trois résonances 
13

C (partiellement 

recouvrantes) montant une corrélation avec le pic 
1
H caractéristique des ions HO

-
. Ces trois 

contributions peuvent être attribuées selon leur déplacement chimique isotrope 
[289]

 : le pic 

situé à 166,5 ppm est attribué aux carbonates substitués aux groupements hydroxyles 

(substitution de type A) et les pics situés à 168,2 et 169,9 ppm sont attribués aux carbonates 

occupant les sites tétraédriques de la structure (substitution de type B). On observe également 

une raie de corrélation large entre les groupements carbonates et les protons des molécules 

d’eau et des unités HPO4
2-

. Cette contribution large, correspondant aux ions carbonates dans 

la couche désordonnée, est située à 169 ppm dans la dimension du 
13

C. À partir des positions 
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et des largeurs de raie déterminées sur le spectre HETCOR, nous avons pu simuler les 

spectres 
13

C quantitatifs. Pour l’échantillon immergé pendant deux mois, nos résultats 

montrent que les ions carbonates sont très majoritairement présents dans le cœur cristallin des 

nanoparticules d’HAC, à la fois en substitution de type A et B, en accord avec nos 

observations effectuées par FTIR. 

 

Figure 78: Evolution des spectres RMN MAS 
13

C des échantillons en fonction du temps 

d’immersion en SBF (14 kHz, 7 T). 

 

Figure 79: Spectres HETCOR 
13

C-
1
H (14 kHz, 7 T) de l’échantillon immergé en SBF pendant 

deux mois. Les spectres 
13

C correspondant aux fréquences de 0 et 6 ppm dans la dimension 

1
H sont présentés sur la gauche. La simulation du spectre quantitatif MAS 

13
C avec les quatre 

contributions 
13

C observées sur le spectre 2D est également représentée. 
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IV. Conclusion 

Dans un premier temps, nous avons caractérisé la structure du verre bioactif 45S5 

(Bioglass
®

), qui aujourd’hui est couramment employé en chirurgie réparatrice osseuse. Nos 

résultats obtenus par RMN haute résolution du solide indiquent que la structure de ce verre est 

constituée d’un réseau polymérisé de chaînes silicates. Dans ce réseau de tétraèdres SiO4, les 

expériences RMN de double résonance 
31

P-
23

Na et 
31

P-
29

Si montrent clairement que le 

phosphore est présent majoritairement sous la forme d’orthophosphates de calcium et de 

sodium et que seulement 8 % des atomes de phosphore sont associés aux chaînes silicates par 

des liaisons covalentes P-O-Si. 

 

Dans un second temps, nous avons étudié les modifications structurales du verre 45S5 après 

immersion en SBF en utilisant différentes techniques de caractérisation (spectroscopie FTIR, 

Microscopie MEB-FEG et MET, diffraction des RX et électronique, et RMN). Aux premiers 

temps de la réaction entre le verre et la solution de SBF, le processus de lixiviation du verre 

conduit à la formation d’un gel de silice. Par RMN du 
29

Si, nous avons pu à la fois quantifier 

les proportions relatives du verre résiduel non altéré et du gel formé à la surface des grains en 

fonction de la durée d’immersion, mais, également mesurer les variations du degré de 

polymérisation de ce gel au court du temps. Pour des temps d’immersion courts (inférieurs à 

4 h), nos résultats obtenus par diffraction électronique et microscopie (MEB, MET) révèlent 

la formation de nanoparticules phosphocalciques amorphes à la surface du gel de silice. Les 

informations obtenues par RMN indiquent que la structure de cette phase amorphe est 

constituée d’ions PO4
3-

, HPO4
2-

, Ca
2+

 et de molécules d’eau, et qu’elle ne contient pas d’ions 

hydroxyles. Pour des temps d’immersion plus longs (de 4 h à 12 h), les techniques de 

diffraction (électronique et RX) montrent la présence de nanocristaux de structure apatitique 

(hexagonale) résultant de la cristallisation de cette phase amorphe. Ces nanocristaux 

présentent une croissance préférentielle selon l’axe c, qui donne lieu à une morphologie en 

bâtonnets (clairement mise en évidence par diffraction et microscopie), et s’agglomèrent sous 

la forme de plaquettes et de filaments. La RMN du 
31

P et 
1
H révèle la présence d’un grand 

nombre de défauts (HPO4
2-

, H2O, lacunes de Ca
2+

 et d’ions HO
-
) dans la structure apatitique 

de ces nanoparticules. En augmentant le temps d’immersion (de 12 h à 2 mois), les spectres 

RMN MAS 
1
H témoignent de l’apparition de groupements hydroxyles dans la structure et de 

l’augmentation continue de leur taux avec la durée d’immersion. Les expériences HETCOR 

31
P-

1
H suggèrent que ces nanocristaux sont constitués d’un cœur bien organisé, riche en ions 
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HO
-
 et contenant peu de défauts structuraux de type HPO4

2-
 et H2O, ainsi que d’une couche de 

surface désordonnée contenant un grand nombre de groupements HPO4
2-

, de molécules d’eau 

et très peu de groupements hydroxyles. Nos résultats obtenus par RMN de 
13

C indiquent que 

la majorité des ions carbonates est incorporée dans le cœur de cette apatite nanocristalline par 

substitution avec les ions phosphates et hydroxyles. Cette phase phosphocalcique, formée à la 

surface des grains du verre 45S5 lors de son immersion en SBF, et qui est responsable des 

propriétés de bioactivité de ce matériau, présente donc de grandes similitudes avec les apatites 

de calcium d’origine biologique. 
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Les travaux décrits dans ce manuscrit concernent, d’une part, le développement et la 

caractérisation structurale de verres biocompatibles présentant un intérêt dans le cadre de la 

réparation ou reconstruction osseuse, et d’autre part, l’étude de leur dissolution dans 

différentes solutions. Pour caractériser la structure désordonnée de ces matériaux, nous avons 

principalement utilisé la Résonance Magnétique Nucléaire qui permet de sonder 

sélectivement l’environnement chimique local des atomes dans des systèmes cristallins ou 

amorphes. Dans ces travaux, nous nous sommes intéressés à deux types de biomatériaux de 

compositions chimiques très différentes : les verres de phosphates de calcium dopés avec du 

gallium et le verre Bioglass
®
 45S5. 

 

Dans le cas des verres de métaphosphates de calcium dopés au gallium, de formule 

x[Ga(PO3)3] (1-x)[Ca(PO3)2] (0 ≤ x ≤ 0,30), nous avons pu mettre en évidence, par RMN 

haute résolution du 
31

P, que les groupements phosphates sont associés de façons mixte et 

homogène avec des cations Ca
2+

 et Ga
3+

. L’utilisation, d’un très haut champ magnétique 

(20,0 T) et une fréquence de rotation très élevée (65 kHz), nous a permis d’accroître très 

significativement la résolution des spectres RMN MAS du 
71

Ga. Les spectres obtenus 

montrent clairement que le gallium s’insère dans le réseau du verre majoritairement sous la 

forme d’unités GaO5, et qu’il adopte, en plus faibles proportions, des coordinances 

octaédriques et tétraédriques. La quantification des espèces indique que la distribution des 

environnements du gallium est indépendante de la teneur en gallium introduite dans la 

composition du verre. Pour aller plus loin, il paraitrait intéressant d’étudier par RMN les 

corrélations internucléaires 
31

P-
71

Ga. 

Lors de l’étude du comportement en solution, les résultats obtenus par ICP-AES montrent que 

la dissolution de ces verres est quasiment congruente et que la présence de gallium dans la 

composition entraîne une nette amélioration de la durabilité chimique du verre. Les analyses 

des poudres récupérées après lixiviation, effectuées par RMN du 
31

P, ont permis de conclure 

qu’aux premiers temps d’immersion, le mécanisme de dissolution dominant est basé sur 

l’hydratation des chaînes phosphates, tandis qu’aux temps plus longs, c’est le mécanisme 

d’hydrolyse des liaisons P-O-P qui a lieu. Nous avons clairement observé que la teneur en 

gallium permet de moduler la vitesse de dissolution du verre et donc de contrôler le relargage 

de cet élément, qui joue le rôle de principe actif dans le traitement de l’ostéoporose. Il est 

également envisageable d’ajuster la durabilité chimique du verre en incorporant d’autres 
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cations dans la composition (comme Fe
3+

 ou Ti
4+

, par exemple), pour ajuster plus finement la 

vitesse de relargage du gallium et la concentration de Ga
3+

 relarguée. En effet, contrôler la 

concentration de cet élément dans le milieu peut permettre d’éviter tout effet cytotoxique. Une 

étude du comportement en fluide physiologique simulé serait également importante à mener 

puisqu’à terme, ces verres sont destinés à être introduits dans l’organisme humain. Pour 

introduire ces verres dans l’organisme, il pourrait être envisagé de les incorporer sous forme 

de particules de petite taille dans des ciments médicaux.  

 

L’étude de la structure du Bioglass
®
 45S5 par RMN haute résolution permet de décrire 

finement la nature des unités phosphates présentes dans le réseau silicaté désordonné. Des 

expériences RMN de double résonance (REDOR), effectuées sur les noyaux 
31

P, 
29

Si et 
23

Na, 

ont permis de montrer que les groupements phosphates s’insèrent dans le réseau sous deux 

formes :  

- des espèces orthophosphates Q
0P

 mixtes calcium/sodium, en majorité (92 %) 

- des groupements phosphates liés de manière covalente (liaisons Si-O-P) aux chaînes 

silicatées, présents en faibles proportions (8 %). 

Nos résultats expérimentaux mettent clairement en évidence l’existence de ces liaisons Si-O-P 

qui a été très débattue dans la littérature 
[202-204]

. 

Une question reste cependant en suspens concernant la nature de la distribution des 

groupements orthophosphates au sein du réseau silicaté (distribution homogène ou clustering). 

Des expériences RMN multi-quanta du 
31

P, que nous avons mis en œuvre très récemment, 

suggèrent qu’il est possible de distinguer expérimentalement ces deux types de distribution. 

 

Nous avons effectué un suivi détaillé de la réaction 45S5/SBF en utilisant différentes 

techniques de caractérisation, et principalement la RMN. Nos résultats confirment qu’aux 

premiers temps de la réaction, le processus de lixiviation du verre conduit à la formation d’un 

gel de silice. Nous avons pu quantifier les proportions de verre résiduel et de gel formé à la 

surface des grains. Nous avons également mesurer les variations du degré de polymérisation 

du gel en fonction de la durée d’immersion. Pour des temps d’immersion courts, nous avons 

observé clairement la formation de nanoparticules phosphocalciques amorphes à la surface de 

ce gel. Cette phase amorphe est constituée d’ions PO4
3-

, HPO4
2-

, Ca
2+

 et de molécules d’eau 

mais ne contient pas d’ions HO
-
. Pour des temps d’immersion plus longs, nous avons observé 

la formation de nanocristaux de structure apatitique, résultant de la cristallisation de cette 

phase amorphe. La RMN du 
31

P et du 
1
H révèle la présence d’un grand nombre de défauts 
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(HPO4
2-

, H2O, lacunes de Ca
2+

 et d’HO
-
) dans la structure apatitique de ces nanoparticules. 

Pour des temps d’immersion beaucoup plus longs, l’apparition croissante de groupements 

hydroxyles dans la structure est mise en évidence. La caractérisation par RMN des 

nanocristaux suggèrent qu’ils sont constitués d’un cœur bien organisé, riche en ions HO
-
 et en 

groupement carbonates, ainsi que d’une couche de surface désordonnée contenant beaucoup 

de groupements HPO4
2-

, de molécules d’eau et de très peu de groupements hydroxyles. La 

phase phosphocalcique formée à la surface du verre présente donc de grandes similitudes avec 

les apatites de calcium d’origine biologique. Pour décrire plus en détail la phase amorphe 

formée initialement et la couche de surface des nanocristaux d’apatite carbonatée, la RMN du 

17
O présente un potentiel intéressant et il semble envisageable d’enrichir sélectivement ces 

phases en utilisant du SBF enrichi en 
17

O.  
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ANNEXE 1-1 

 

 

 

ANNEXE 1 :  

RÉSONANCE MAGNÉTIQUE NUCLÉAIRE 

 

Principe 

Au milieu du XX
ème

 siècle, F. Bloch et E.M. Purcell effectuent, indépendamment l’un de 

l’autre, les premiers essais de magnétisme nucléaire par induction magnétique 
[1]

 , méthode 

qui donna naissance aux techniques de détection de Résonance Magnétique Nucléaire (RMN) 

connues à ce jour. La RMN connait à partir de ce moment-là un essor important dans le 

domaine de la caractérisation structurale, majoritairement dans le domaine de la chimie 

organique en phase liquide 
[2]

. 

Au contraire des spectres RMN des molécules en solutions, présentant des raies très fines, la 

RMN des phases solides donne des spectres très larges, plus difficiles à exploiter. Beaucoup 

de développements ont néanmoins été faits en termes de technologies et de méthodologies 

pour maîtriser ces problèmes et accéder à des informations structurales précises sur ces 

matériaux.  

La RMN haute résolution du solide permet de caractériser de nombreux types de matériaux 

solides (inorganiques, hybrides, organiques, …) cristallins ou désordonnés. Cette technique 

donne des informations sur l’environnement chimique local du noyau étudié : nature des 

voisins, coordinence des sites, géométrie, relations spatiales inter- et intramoléculaires, … 

Cette technique ne remplace pas les méthodes traditionnelles de caractérisation des solides, 

que sont les spectroscopies FTIR et Raman ou la DRX, mais elle vient les compléter dans 

l’étude fine des matériaux.  

 

Principe d’une expérience  

Les noyaux qui peuvent être étudiés en RMN ont un spin nucléaire I non nul et possèdent un 

moment magnétique. Mis dans un champ magnétique B0, les spins des noyaux effectuent une 

précession autour du champ magnétique à la fréquence de Larmor (définie par le rapport 

gyromagnétique propre au noyau) et s’orientent en moyenne de façon parallèle ou 

antiparallèle à ce champ. Il en résulte une aimantation nucléaire macroscopique M0 orientée 

selon l’axe z. L’expérience RMN (cf Figure 80) consiste à appliquer un champ 

radiofréquence B1 à la fréquence de Larmor pendant un temps court P1 (impulsion) pour faire 

basculer cette aimantation d’un angle 1. Dans un référentiel tournant à la fréquence de 

Larmor, ce mouvement correspond à une précession autour d’un champ B1 statique situé dans 

le plan (x,y). Ceci provoque une variation des populations des différents niveaux d’énergie 

d’état de spin. L’aimantation revient ensuite à l’état initial en effectuant un mouvement de 

précession à la fréquence de Larmor du noyau autour de B0. Ce signal est détecté par la 

bobine ayant servi à appliquer le champ radiofréquence. Il est appelé signal de précession 
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libre (FID, Free Induction Decay). Après application de la transformée de Fourier de ce signal 

temporel, on obtient un spectre composé d’une ou plusieurs raies de résonance.  

 

 

Figure 80 : Principe d’une expérience RMN impulsionelle 
[3]

 

Deux facteurs jouent sur l’intensité du signal détecté. Il y a d’une part, les caractéristiques du 

noyau lui-même : rapport gyromagnétique, abondance naturelle, … Les différences de 

population des différents niveaux d’énergie, et donc l’intensité du signal, dépendent de la 

fréquence de Larmor qui est directement liée au rapport gyromagnétique du noyau. 

L’abondance naturelle des isotopes actifs en RMN est très variable (99,9 % pour 
1
H ; 100 % 

pour 
31

P ; 4,7 % pour 
29

Si ; 0,14 % pour 
43

Ca) et pour certains noyaux, elle est tellement faible 

qu’il est parfois nécessaire d’enrichir les échantillons (comme c’est le cas par exemple pour le 

silicium-29 dans la Partie 3 Etude du bioverre de référence : le Bioglass® 45S5 de ce 

mémoire de thèse). 

Il y a d’autre part, les conditions expérimentales utilisées. La réceptivité du signal augmente 

avec le champ magnétique appliqué (augmentation de la fréquence de Larmor et des 

différences de population). La détection du signal est également améliorée en utilisant les 

techniques de haute résolution comme la rotation à l’angle magique (MAS) 
[4-5]

. Celle-ci 

permet d’éliminer en grande partie les élargissements de raie et d’observer des pics fins. Les 

techniques de haute résolution peuvent être également combinées avec les méthodes de 

transfert d’aimantation comme la polarisation croisée (CPMAS, voir plus loin) 
[6-7]

. Celle-ci 

permet d’amplifier le signal de noyaux peu abondants situés à proximité de noyaux de forte 

sensibilité.  

 

Principales interactions en RMN du solide 



 

ANNEXE 1-3 

 

Le phénomène de résonance dépend des interactions qui existent entre les noyaux et 

l’environnement. En RMN du solide, il y a quatre « interactions anisotropes » qui sont toutes 

considérées comme des perturbations de l’effet Zeeman. 
[8-9]

. Ces interactions donnent des 

informations sur l’environnement local, l’arrangement et les proximités atomiques. Ces 

interactions se manifestent sur les spectres par des variations de la fréquence, de la forme et 

de l’élargissement des raies. 

 

L’interaction de déplacement chimique  

Dans la matière condensée, les noyaux sont entourés par des électrons qui interagissent avec 

le moment magnétique de spin. Ces interactions sont caractéristiques de l’environnement 

chimique local et leur découverte dans les années 1950 a révolutionné l’usage de la RMN en 

chimie 
[10]

. Ces électrons agissent comme écran entre le noyau et le champ B0 appliqué. Le 

noyau est donc soumis à un champ différent de B0 noté B = B0(1- ) où  est la constante 

d’écran. Cette constante  est l’expression directe d’une composante diamagnétique 

(contribution dominée par les électrons de cœur) et paramagnétique (contributions des 

électrons des couches p et des liaisons 
[11]

). Par conséquent, l’interaction de déplacement 

chimique reflète directement l’environnement chimique local du noyau étudié. 

 

Cette interaction entraîne une modification de la fréquence de Larmor qui devient :  

  = B0.(1- )/2  (23)  

Etant donné que cette interaction dépend du champ statique B0 de l’aimant, le déplacement 

chimique s’exprime en partie par million (ppm) sous la notation  par rapport à une fréquence 

de référence dont la valeur est enregistrée avant chaque expérience. 

 iso = ( - réf).10
6
 /  (24)  

Le déplacement chimique est communément décrit par sa valeur isotrope iso. Cette dernière 

renseigne sur la nature des premiers voisins, la coordinence ou les longueurs des liaisons, 

alors que la composante anisotrope donne des informations sur la géométrie de 

l’environnement. 

 

L’interaction quadripolaire 

L’interaction quadripolaire concerne exclusivement les noyaux dont le spin I >1/2. C’est le 

cas du 
71

Ga et du 
23

Na étudiés dans nos travaux. Cette interaction provoque un décalage dans 

les 2I+1 niveaux d’énergie de Zeeman et modifie les fréquences de résonance. Elle est 

anisotrope et entraîne un élargissement des raies de résonance associées aux différentes 

transitions.  

L’interaction de 1
er

 ordre quadripolaire affecte les transitions satellites (m ↔ m±1) alors que 

la transition centrale (< -1/2 ↔ +1/2 >) n’est pas modifiée comme le montre la Figure 81. 
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Figure 81 : Niveaux d’énergie d’un noyau de spin 3/2 soumis à l’interaction Zeeman et à 

l’interaction quadripolaire de 1
er

 ordre 
[12]

 

Le spectre d’un noyau spin I demi-entier (comme le gallium), affecté par l’interaction 

quadripolaire de 1
er

 ordre, sera donc constitué d’une raie fine centrée sur la fréquence de 

Larmor du noyau (transition centrale) et de raies larges caractéristiques de l’anisotropie de 

l’interaction quadripolaire (transitions satellites) (cf Figure 82 a). Les élargissements 

dépendent de la valeur du spin et du moment quadripolaire du noyau étudié, ainsi que du 

gradient du champ électrique perçu par le noyau. Lorsque le gradient de champ électrique 

devient fort, il faut continuer les calculs de perturbations jusqu’au 2
nd

 ordre. 

L’interaction quadripolaire de 2
nd

 ordre affecte toutes les transitions, centrale et satellites. Le 

spectre (cf Figure 82 b) n’est plus centré sur le déplacement chimique isotrope mais il est 

décalé et la raie de résonance associée à la transition centrale subit un déplacement et une 

modification de forme.  

 
Figure 82 : Spectre théorique de poudre pour un noyau de spin 5/2 soumis à l’interaction 

quadripolaire a) de 1
er

 ordre b) de 2
nd

 ordre 
[12]
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L’interaction dipolaire (directe) 

L’interaction dipolaire directe se produit entre deux atomes qui sont proches spatialement et 

qui ont des spins non nuls équivalents ou non. Cette interaction dépend donc de la distance 

entre atomes et permet d’obtenir des informations sur les distances entre les différentes 

espèces chimiques présentes. Un grand nombre de séquence RMN de corrélation 

homonucléaire 
[13]

 ou hétéronucléaire (HETCOR) 
[14-15]

 utilisent cette interaction. 

 

L’interaction de couplage J 

Le couplage J ou couplage dipolaire indirect est une interaction entre spins nucléaires via les 

électrons impliqués dans les liaisons chimiques Ce couplage est généralement plus faible que 

les autres interactions rencontrées en RMN du solide. De ce fait, il est difficilement 

observable sur les spectres car il est souvent masqué par les contributions des autres 

interactions. 

 

La RMN haute-résolution en phase solide 

En conditions statiques (échantillon immobile), les parties anisotropes des différentes 

interactions provoquent l’élargissement des spectres de poudre des matériaux solides (cf 

Figure 83). De ce fait, il est difficile d’obtenir des informations structurales précises sur les 

spectres de poudre. Afin de supprimer ces élargissements de raies et d’améliorer la résolution 

spectrale, on utilise communément la technique de rotation à l’angle magique (MAS) 
[4-5]

. 

 

 

Figure 83 : Spectres de poudre d’un noyau 
31

P (I=1/2) : Spectres a) statique b) en rotation à 

l’angle magique à une fréquence 1 c) et en rotation à l’angle magique à une fréquence 2 > 

1 (* = bandes de rotation) 
[3]
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La rotation à l’angle magique (MAS) 

L’échantillon est incliné par rapport au champ magnétique principal B0 d’un angle  = 54,74° 

et mis en rotation à une fréquence r (cf Figure 84).  

 

Figure 84 : Rotation de l’échantillon à l’angle magique 
[3]

 

La vitesse de rotation va de quelques kHz à des dizaines de kHz. Si elle est suffisamment 

élevée, elle va permettre de moyenner les interactions anisotropes de 1
er

 ordre. Le spectre 

obtenu sera composé de raies plus fines que le spectre statique. Néanmoins, si cette vitesse est 

trop faible par rapport à la portée de l’interaction, il va y avoir apparition de nouvelles raies, 

appelées « bandes de rotation », espacées de la fréquence de rotation ( r) de part et d’autre des 

raies principales (cf Figure 83 b). L’amplitude, le nombre et la position des ces bandes de 

rotation dépendent directement de la portée de l’interaction et de la vitesse de rotation de 

l’échantillon.  

Pour les noyaux quadripolaires, les composantes des interactions du 2
nd

 ordre ne sont pas 

totalement éliminées par la rotation à l’angle magique. Néanmoins, cette technique réduit les 

élargissements de raies dus aux interactions de 2
nd

 ordre et permet d’améliorer dans la plupart 

des cas la résolution des spectres des noyaux quadripolaires. 

 

CPMAS : Cross-polarization Magic Angle Spinning 

L’expérience de « Cross-Polarization Magic Angle Spinning » consiste à transférer 

l’aimantation d’un noyau très abondant, souvent le proton 
1
H, vers un noyau moins abondant, 

par exemple le 
29

Si ou le 
13

C, en utilisant les couplages dipolaires résiduels en MAS 
[7, 16-17]

 

(cf Figure 85). Ceci permet d’amplifier le signal du noyau peu abondant et de rendre compte 

des proximités spatiales qui existent entre les deux noyaux dans l’échantillon étudié. Les 

spectres CPMAS ne sont pas directement quantitatifs car l’efficacité du transfert de 

polarisation dépend des couplages dipolaires résiduels et du temps de relaxation (sous champ 

radiofréquence) du noyau abondant. 

Cette technique est utilisée dans la Partie 2 : Les verres de métaphosphates de calcium dopés 

avec du gallium (II.C.3.b) et dans la Partie 3 : Etude du bioverre de référence : le Bioglass
®

 

45S5 (III.B.5). 
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Figure 85 : Schéma de l’expérience RMN CPMAS  

 

HETCOR : HETerogen CORrelation 

L’expérience « HETeronuclear CORrelation » 
[14]

 utilise les couplages dipolaires résiduels en 

MAS 
[7, 16-17]

. Elle découle directement de l’expérience CPMAS, vue dans le paragraphe 

précédent, et comporte simplement un temps de latence t1 entre l’impulsion 90° et le début du 

transfert de polarisation du noyau abondant vers le noyau peu abondant (
13

C, 
31

P, 
29

Si, …). 

L’expérience consiste à enregistrer des spectres CPMAS en fonction de ce temps de latence 

qui est incrémenté progressivement. Le signal du noyau peu abondant est donc modulé par 

l’évolution temporelle du signal du noyau abondant pendant le temps t1. Après application de 

la transformée de Fourier, on obtient une carte 2D qui contient le spectre du noyau rare dans 

une dimension et le spectre du noyau abondant dans l’autre dimension. La carte 2D contient 

des pics de corrélations entre ces deux spectres qui traduisent les proximités spatiales entre les 

sites protons et les sites du noyau étudié. Comme pour le CPMAS, cette expérience n’est pas 

quantitative. Cette technique est utilisée dans la Partie 3 : Etude du bioverre de référence : le 

Bioglass
®

 45S5 (III.B.5). 

 

REDOR : Rotational Echo Double Resonance 

L’expérience « Rotational Echo Double Resonance » a été mise en place par Gullion et 

Schaefer en 1988 
[18]

. Cette technique permet une mesure quantitative de la constante de 

couplage dipolaire DIS entre deux noyaux différents (I et S) en RMN haute résolution solide 

sous rotation à l’angle magique.  

La séquence d’impulsion appliquée sur le noyau I étudié correspond à une expérience d’écho 

de spin synchronisée avec la fréquence de rotation (cf Figure 86). Simultanément, le noyau S 

est soumis à des impulsions de 180° synchronisées avec la demi-période de rotation de 

l’échantillon. Ce train d’impulsion permet de réintroduire le couplage dipolaire 

hétéronucléaire I-S.  
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Figure 86 : Schéma de l’expérience REDOR utilisant un train d’impulsions de 180° 

synchronisé avec la demi-période de rotation de l’échantillon - Séquences d’impulsions 

utilisées pour les expériences REDOR a) 
31

P-
29

Si et b) 
31

P-
23

Na. 

Les interactions homonucléaires I-I et S-S peuvent être négligées parce qu’elles sont 

moyennées par la rotation. Du fait de la présence d’interactions dipolaires, une partie de 

l’aimantation n’est pas refocalisée et on observe une diminution de l’intensité du signal 

d’écho de spin. La variation de l’intensité du signal en fonction de la durée d’application du 

train d’impulsion de recouplage (et donc du temps d’écho) permet de déterminer la constante 

de couplage dipolaire. Afin de s’affranchir des effets de relaxation, le signal obtenu avec 

recouplage dipolaire (S) est comparé au signal obtenu sans recouplage dipolaire (S0) via la 

relation : 

 S/S0 = (S0-S)/S0 (25)  

Il est également possible de réaliser cette expérience en appliquant le train d’impulsions 

synchronisées avec la demi-période de rotation sur le noyau I. Dans ce cas, le train 

d’impulsions donne lieu à la formation d’un écho et il suffit d’une seule impulsion de 180° sur 

le noyau S, au milieu du train d’impulsions sur I, pour réintroduire le couplage dipolaire 

hétéronucléaire I-S. Nous avons employé cette variante de la séquence REDOR dans le cas où 

I est un noyau quadripolaire pour lequel on utilise des impulsions de 180° sélective de la 

transition centrale et de durée assez longue. 

L’application de cette technique à des études structurales de systèmes amorphes pose de 

nombreux problèmes. D’une part, les courbes REDOR dépendent fortement de la géométrie 

locale qui est a priori inconnue dans un réseau désordonné. D’autre part, dans le cas de 

systèmes de spins abondants, il est nécessaire de tenir compte des interactions multi-spin, et 

les formules analytiques développées dans le cas d’une paire de spin ne sont plus valides. 

Dans ces conditions, il est préférable de limiter l’analyse des données REDOR à la courbure 

initiale pour laquelle la valeur de S/S0 est telle que S/S0 ≤ 0,3. Dans cette limite, où les 

temps d’évolution dipolaire sont courts, la courbe REDOR est indépendante de la géométrie 

du réseau et les interactions multi-spin peuvent être prises en compte globalement par le 
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second moment dipolaire M2. Selon la valeur des spins des noyaux étudiés, la variation de 

S/S0 aux temps courts est approximée par différentes équations. 

Pour deux noyaux de spin I= 1/2 et S = 1/2, ou bien de spin I = 1/2 et S > 1/2, la relation 

s’écrit : 

 

 

(26)  

Où Tr correspond à la période de rotation, N est le nombre de période et M2 est le second 

moment dipolaire hétéronucléaire qui s’écrit : 

 

 

(27)  

Où I et S sont les rapports gyromagnétiques (grandeur intrinsèque au noyau) du noyau I et 

S, rIS la distance entre les deux noyaux, h la constante de Planck et µ0 la permittivité 

diélectrique du vide et NI le nombre de noyaux I. 

Dans le cas d’une paire de spin, la valeur de la constante de l’interaction dipolaire DIS est 

directement liée au second moment M2 ,et il est possible d’écrire la relation suivante 
[19]

 : 

 

 

(28)  

Où DIS est la constante d’interaction dipolaire entre les noyaux I et S 

La constante de couplage dipolaire DIS est directement reliée à la distance internucléaire rIS 

selon la relation : 

 

 

(29)  

On a donc accès, par la relation (7), à la valeur de la distance internucléaire qui existe entre 

les deux noyaux étudiés, ce qui donne des informations sur l’arrangement structural du 

matériau. 

 

Dans le cas de deux noyaux de spin I > 1/2 et S = 1/2 ou bien de spin I > 1/2 et S > 1/2, il faut 

considérer l’ensemble des états d’énergie possibles (effet Zeeman) du noyau I pour lesquels 

les champs dipolaires sont de différentes intensités Dans cette situation, la variation de S/S0 

peut s’écrire : 

 

 

(30)  

Où f est un facteur, tel que 0 < f < 1, qui permet de prendre en compte l’impact de l’extension 

du couplage dipolaire entre les deux noyaux dans leurs états d’énergie sur la courbe REDOR 

S

S0

4

3 ²
= (NTr)²M2

S

1

rIS

64

15

µ0

4

2

.ħ² I² S²S (S+1).
1

NI
M I-S    =2

S

S0

4

3 ²
= (NTr)²M2 = (NTr)²DIS

216

15

rIS

DIS   = 3

I S ħ µ0

4

S

S0
= (NTr)²M2

1

15 ²
(2+18f)
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De plus, par approximation 
[19]

, il est possible d’écrire, comme dans la relation (6) : 

 

 

(31)  

Où DIS est la constante d’interaction dipolaire entre les noyaux I et S 

Dans le cas d’une paire de spin, la valeur de la constante de l’interaction dipolaire DIS peut 

être déterminée à partir de la valeur du moment M2. Comme nous l’avons vu précédemment, 

connaitre DIS permet de déduire la distance internucléaire rIS via la relation (7).  

 

Cette technique est utilisée dans la Partie 3 : Etude du bioverre de référence : le Bioglass
®

 

45S5 (II.B.2.c.). 
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ANNEXE 2 : 

SPECTROSCOPIE ICP-AES/OES 
 

L’ICP-AES (Inductively Coupled Plasma - Atomic Emission Spectrometry / Optical Emission 

Spectroscopy)) est une technique permettant de déterminer des concentrations des éléments 

présents dans un échantillon. Cette technique est basée sur l’usage d’une source plasma. Les 

plasmas présentent une température plus élevée que celle produite par les flammes ou les 

décharges électriques (arc/étincelle). Cette source de chaleur est donc plus efficace pour 

atteindre les chaleurs d’atomisation des molécules et les énergies d’ionisation et d’excitation 

des atomes. 

Le plasma permet de casser les liaisons moléculaires, ce qui a pour résultat de produire des 

atomes et des ions libres et d'exciter ces particules. Cette excitation provoque des 

changements d’état d’énergie des atomes (passage d’un niveau supérieur à un niveau 

inférieur). À chaque transition électronique correspond l'émission d'une énergie sous la forme 

d'un rayonnement lumineux dont la fréquence est spécifique de l'élément étudié. L’intensité 

lumineuse mesurée étant proportionnelle à la concentration de l’élément, il est donc possible 

de quantifier la concentration de chaque élément : c’est la spectroscopie d’émission atomique 

(ICP-AES). C’est une méthode de forte sensibilité dont les seuils de détection sont de l’ordre 

du ppb. 

Le principe de l’appareillage utilisé pour réaliser des dosages par ICP-AES est présenté sur la 

Figure 87. L’échantillon est introduit sous forme liquide dans le dispositif d’entrée (non 

représenté) puis il rencontre la source. Elle joue les rôles de nébulisation (projection du 

liquide sous la forme de fines gouttelettes), d’atomisation et d’excitation de l'échantillon, elle 

comprend un générateur, un nébuliseur et une torche plasma. Le rayonnement émis par 

l’échantillon est analysé par le dispositif dispersif (monochromateur et/ou polychromateur). 

Enfin, un dispositif électronique/informatique permet de gérer le spectromètre et d’exploiter 

les données 
[1]

. 

 
Figure 87 : Schéma d'un appareillage d'analyse par émission : source/dispersion/détection 

[1]
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ANNEXE 3 : 

 

Spectres RMN MAS 
31

P (14 kHz, 7,0 T) et tableaux des intensités des différentes 

contributions pour les verres de métaphosphates de calcium dopés avec du gallium pour les 

solutions TRIS et PHOSPHATE (ces expériences n’ont pas été menées sur les échantillons 

immergés dans l’eau ultra pure). 

 

Solution TRIS 

Spectres RMN 
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Tableau des intensités des espèces présentes : 

 

Temps d’immersion Unités présentes Solution TRIS 

  x = 0 x = 0,10 x = 0,30 

6 h 

Q
0
(H) 

Q
1
(H) 

Q
2
(H) 

0 % 

1,51 % 

8,99 % 

1,1 % 

2,79 % 

6,72 % 

0 % 

0 % 

0 % 

24 h 

Q
0
(H) 

Q
1
(H) 

Q
2
(H) 

2,03 % 

7,78 % 

22,79 % 

0 % 

0,22 % 

0,52 % 

0 % 

0 % 

0 % 

48 h 

Q
0
(H) 

Q
1
(H) 

Q
2
(H) 

6,9 % 

24,69 % 

32,83 % 

2,45 % 

8,44 % 

9,63 % 

0,91 % 

0,76 % 

1,33 % 

120 h 

Q
0
(H) 

Q
1
(H) 

Q
2
(H) 

17,66 % 

57,18 % 

21,72 % 

10,42 % 

45,79 % 

18,52 % 

1,79 % 

2,36 % 

0,3 % 
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Solution PHOSPHATE 

Spectres RMN 

 

  



 

ANNEXE 3-4 

 

Tableau des intensités des espèces présentes : 

 

Temps d’immersion Unités présentes Solution PHOSPHATE 

  x = 0 x = 0,10 x = 0,30 

6 h 

Q
0
(H) 

Q
1
(H) 

Q
2
(H) 

1,29 % 

2,90 % 

12,94 % 

0,78 % 

0,43 % 

0,82 % 

0 % 

0 % 

0 % 

24 h 

Q
0
(H) 

Q
1
(H) 

Q
2
(H) 

 

2,54 % 

1,14 % 

6,24 % 

0 % 

0 % 

0 % 

48 h 

Q
0
(H) 

Q
1
(H) 

Q
2
(H) 

4,44 % 

16,4 % 

32,29 % 

6,37 % 

5,33 % 

13,05 % 

2,27 % 

0,78 % 

0 % 

120 h 

Q
0
(H) 

Q
1
(H) 

Q
2
(H) 

16,30 % 

50,15 % 

30,12 % 

6,61 

9,93 % 

9,98 % 

2,85 % 

3,24 % 

2,89 % 
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ANNEXE 4 : 

DIFFRACTION DES RAYONS X 

 

Cette technique de caractérisation permet d’identifier la nature et la structure des phases qui 

composent les matériaux cristallins. Cette méthode est effectivement limitée aux cristaux qui 

possèdent un réseau périodique sur de longues distances. Lors de l’irradiation de l’échantillon 

par les rayons X, il se produit une diffusion intense dans des directions particulières : c’est ce 

qu’on appelle la diffraction. La mesure de l’angle de diffraction  permet alors de remonter 

aux distances inter réticulaires dhkl caractéristiques du réseau cristallin pour une longueur 

d’onde  donnée. Ceci est régi par la loi de Bragg qui s’écrit  = 2dhklsin relation 

fondamentale de la DRX). 

 

Le diffractomètre à disposition au laboratoire CEMHTI est un « Bruker D8 Advance » de 

géométrie Bragg-Brentano équipé d’une une anticathode cuivre ( K  = 1,54178 Å) (cf Figure 

88). L’échantillon, placé sur un support plan, est irradié par le faisceau de rayons X. De cette 

façon, le faisceau primaire est réfléchi par l’échantillon sur le détecteur à chaque fois que les 

conditions de Bragg sont vérifiées. Le faisceau de RX est diffracté par l’échantillon 

polycristallin lorsque la loi de Bragg est vérifiée. 

 

Figure 88 : Diffractomètre sur poudre de géométrie Bragg-Brentano ( ) 
[1]

 

Les différentes phases cristallines qui composent l’échantillon se caractérisent par 

l’observation de raies sur le spectre, appelé diffractogramme (un exemple de diffractogramme 

est donnée en Figure 89 a). Les positions des raies de diffraction dépendent des distances 

inter réticulaires et donc des paramètres de maille de la phase cristalline. La présence ou 

l’absence (extinction) de raie traduit la symétrie de la phase cristalline (groupe d’espace). Les 

intensités des raies de diffraction varient en fonction de la densité électronique et donc de la 

nature des atomes, alors que les largeurs des raies de diffraction dépendent du degré de 
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cristallinité de la phase et de la taille des cristallites. Chacune des phases cristallines présentes 

possède donc une signature caractéristique et ces différentes phases peuvent être directement 

identifiées en utilisant la base de données ICCD (fiches JCPDS). 

 

 

Figure 89 : Diffractogramme du CaAl2SiO7 dans sa forme a) cristalline et b) amorphe 
[2]

 

Dans le cas des matériaux amorphes, dont le réseau ne possède pas de périodicité à longue 

distance, il n’y a pas diffraction. Le diffractogramme (cf Figure 89) montre un fond continu 

caractéristique d’une diffusion et on observe seulement un pic très large. 
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ANNEXE 5 : 

Spectroscopie Vibrationnelle InfraRouge  

à Transformée de Fourier (FTIR) 

 

Principe de la technique 

Cette technique est basée sur l’analyse des différents mouvements que peut subir une 

molécule : translation, rotation et vibration. La spectroscopie infrarouge analyse les transitions 

entre les niveaux d’énergie vibrationnels qui se produisent dans les molécules lors de ces 

différents mouvements. On parle donc de spectroscopie vibrationnelle. 

Un spectre obtenu via cette technique est la représentation graphique de l’énergie de radiation 

infrarouge (qui s’exprime en nombre d’ondes) en fonction du pourcentage de lumière 

absorbée (dans le cas des mesures en absorbance, cm
-1

), transmise (mesures en transmittance) 

ou réfléchie (mesures en réflectance). Le spectre de la molécule étudiée est composé de 

plusieurs raies qui sont appelées des bandes et qui sont caractéristiques des transitions 

vibrationnelles qui se produisent au sein de la molécule. Ces bandes caractéristiques donnent 

accès aux fréquences auxquelles ont lieu les vibrations. Pour qu’il y ait détection, il faut que 

le mouvement de vibration associé au mode vibrationnel de la molécule produise une 

modification du moment dipolaire de cette molécule. 

 

Mesures sur un verre immergé dans du SBF classique – limitations : 

La réaction entre un bioverre et le SBF est généralement suivie par spectroscopie FTIR. 

L’inconvénient est que certaines bandes de vibration peuvent se superposer, voire être cachées 

par des bandes beaucoup plus intenses. Par exemple, dans le cas qui nous intéresse ici, 

l’insertion des carbonates dans l’hydroxyapatite est généralement observée par l’apparition 

d’une bande de vibration vers 870 cm
-1

. Or, cette région du spectre peut aussi correspondre à 

la bande caractéristique des groupements HPO4
2-

 
[1]

. Il devient alors délicat de statuer sur 

l’insertion des carbonates dans la structure de l’apatite (cf Figure 90). 

 
Figure 90 : Spectre IR du 45S5 immergé dans du SBF classique pendant plusieurs heures 

Pour palier ce problème, il est possible de modifier le SBF en l’enrichissant en 
13

C, ce qui 

permet de différencier d’une part, les ions CO3
2-

 des ions HPO4
2-

, et, d’autre part, de 
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distinguer les différents types de substitution des carbonates dans l’HA qui ont lieu 
[1]

, comme 

on l’a vu dans le corps du manuscrit. 

Spectres obtenus par FTIR pour tous les échantillons analysés 

On peut ici trouver, pour consultation, les spectres enregistrés par FTIR pour tous les 

échantillons analysés (initial à 2 semaines). Pour les verres qui ont subit au moins 4 heures de 

lixiviation, il y a saturation du signal dans la zone > 1000 cm
-1

 (cf Figure 91). Les 

conclusions concernant les liaisons Si-O (BO) du réseau de tétraèdres (« Si-O 3-4BO ») et 

celle concernant la liaison Si-OH (groupes silanols) sont donc à relativiser fortement. Dans le 

corps du manuscrit nous nous sommes uniquement intéressés à la région d’intérêt 900-

800 cm
-1

.  

 
Figure 91 : Spectres IR des verres immergés dans le SBF enrichit en 

13
C 
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ANNEXE 6 : 

TECHNIQUES DE MICROSCOPIE 

 

Principes des techniques de microscopie utilisées 
Deux types de microscopie ont été utilisés dans ces travaux de thèse : 

- la Microscopie Électronique en Transmission (notée MET) 

- la Microscopie Électronique à Balayage avec canon à émission de champ (notée MEB-FEG) 

Ces deux techniques de caractérisation sont basées les interactions entre des électrons et la 

matière présentées sur la Figure 92. 

 
Figure 92 : Interactions électrons-matière sous l’effet d’un faisceau incident 

Microscopie Electronique en Transmission 
Dans le cas de la MET, seuls les électrons traversant l’échantillon sont analysés. La 

distinction entre les électrons transmis et les électrons diffusés permet de créer le contraste 

des images en MET. Cette technique permet de révéler la ou les textures du matériau observé 

de façon très fine. L’image obtenue (champ clair/champ sombre) varie selon l’épaisseur, la 

densité et la nature chimique de l’échantillon, et le faisceau électronique qui interagit avec le 

matériau étudié va révéler une image contrastée qui permettra d’observer la texture.  

Il est également possible d’utiliser le faisceau d’électron pour obtenir des clichés de 

diffraction (Diffraction Électronique). Le principe repose sur le comportement ondulatoire des 

électrons. Lorsque l’échantillon est sous la forme d’une ou de plusieurs phases cristallines, le 

faisceau est diffracté en plusieurs petits faisceaux qui se recombinent ensuite, grâce au 

système optique, pour donner le cliché de diffraction (cf Figure 93). 

 

 
Figure 93 : Cliché de diffraction électronique d’un bioverre lixivié 2 semaines, la phase 

cristalline observée est l’Hydroxyapatite 
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Microscopie Electronique à Balayage 

Dans le cas de la microscopie électronique à balayage (MEB ou SEM en anglais, pour 

Scanning Electron Microscopy), les électrons rétrodiffusés permettent d’observer un contraste 

chimique car ils sont sensibles au numéro atomique des éléments irradiés. Les rayons X sont 

également utilisés dans cette microscopie. Ils permettent d’effectuer une quantification de la 

composition chimique de l’échantillon grâce à un spectromètre à dispersion d’énergie (Energy 

Dispersive Spectroscopy, EDS) associé au dispositif MEB. La dénomination MEB-FEG 

indique un appareillage MEB associé à un canon d’émission de champ (Field Emission Gun, 

en anglais) qui permet d’améliorer ses capacités (cf Figure 94). 

 

 
Figure 94 : Appareillage MEB-FEG du laboratoire CRISMAT, Caen 

[1]
 

 

Complément aux résultats de microscopie – Bioglass
®
 45S5 

Verre initial 

 
Figure 95 : a) Image MEB-FEG du verre non lixivié b) Analyse élémentaire 

Surface du verre initial : L’analyse élémentaire met en évidence la présence du silicium, de 

l’oxygène et des cations (sodium, calcium, phosphore) qui se trouve dans le réseau du verre. 

 

5 minutes 

Observation de très faibles modifications de la surface du verre (cf Figure 96) 

Cercle rouge : hypothèse du début d’une altération de surface 

Cercle noir : concrétions qui semblent être constituées de petites sphères (cliché b) 
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Figure 96: Images MEB-FEG a) Surface du verre lixivié pendant 5 minutes b) zoom sur une 

concrétion de surface 

20 minutes 

Observation MEB-FEG : 

- les aspérités sombres (cf Figure 97 b) témoignent d’une altération de la surface du verre 

associée à la formation du gel de silice 

- des amas de particules de petite taille sont présents (cf Figure 97 c) 

 

Figure 97 : Images MEB-FEG a) Surface du verre lixivié 20 minutes b) détail de l’altération 

de surface témoin de la formation du gel de silice c) détail d’un amas de particules de 

phosphate de calcium. 
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2 heures 

Observation MEB-FEG : particules de petite taille (isolées ou sous forme d’amas) couvrant 

progressivement la surface (cf Figure 98 a). L’analyse EDX indique qu’elles sont composées 

majoritairement de calcium et de phosphore. 

Observations par diffraction électronique : on constate un halo lumineux sans cercle de 

diffraction bien défini ce qui indique la présence d’une phase phosphocalcique amorphe (cf 

Figure 98 b).  

 

 

Figure 98 : Verre immergé pendant 2 heures - Images a) MEB-FEG de la surface d’un grain 

de verre et son analyse élémentaire et b) MET d’un amas isolé, son analyse élémentaire et le 

cliché de diffraction électronique correspondant. 

4 heures 

Apparition d’une nouvelle morphologie composée de nanocristaux arrangés en filaments (cf 

Figure 99 a). Analyse EDX : Ca et P. 

Observation par diffraction électronique : cercles bien définis (cf Figure 99 b) qui sont 

caractéristiques de l’HA hexagonale. Le premier cercle est incomplet, indiquant une direction 

de croissance préférentielle. 
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Figure 99 : a) Image MET de la couche d’HA formée après 4 heures d’immersion et son 

analyse élémentaire. b) Cliché de diffraction électronique 

6 heures 

Observation MEB-FEG (cf Figure 100Figure 64) : 

- zone a  gel de silice  

- zone b  couche d’HA, épaisseur 1,5 µm 

Cette couche d’HA est constituée d’amas dont la taille est comprise entre 30 et 50 nm.  

 

Figure 100 : Image MEB-FEG de la surface d’un grain de verre après 6 heures d’immersion 

en SBF a) Détail de la couche de gel de silice b) Couche d’HA 
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12 heures 

On observe des grains totalement recouverts d’apatite, et d’autres totalement altérés (gel de 

silice) (cf Figure 101). 

 

 

Figure 101 : Images MEB-FEG de deux grains du verre lixivié pendant 12 heures a) Grain 

recouvert d’apatite b) Détail de la surface de ce grain + analyse élémentaire c) Grain 

recouvert de gel de silice d) Détail de la surface de ce grain + analyse élémentaire  

 

 

24 heures 

Observation du développement la phase apatitique sous la forme d’un réseau poreux (cf 

Figure 102).  

Observation MET de cette HA (cf Figure 103) : les nanocristaux s’assemblent pour donner 

des morphologies en filaments et plaquettaires (flèches blanches sur la Figure 103 b, 

observation en champ sombre sur la Figure 103 c). La taille des nanocristaux d’HA est 

estimée à environ 5-10 nm.  

Observation par diffraction électronique (cf Figure 104) : beaucoup de cercles bien définis 

dont certains sont incomplets (cf flèches), ce qui indique une croissance des nanocristaux 

selon un axe préférentiel. Le premier cercle incomplet (flèche 1) correspond au plan 

cristallographique 002 de la phase HA hexagonale et le deuxième cercle incomplet (flèche 2) 

correspond au plan 004. Ceci indique clairement une croissance préférentielle selon l’axe c de 

la structure hexagonale.  
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Figure 102 : (a-b) Images MEB-FEG de la surface du verre après 24 heures d’immersion en 

SBF.  

 

Figure 103 : Images MET a) Région HA sur la surface du verre immergé pendant 2 semaines 

b) image en champ clair - zoom sur quelques filaments c) image en champ sombre 

correspondante à l’image en champ clair. L’image en champ sombre est un peu décalée par 

rapport à l’image en champ clair. 

 

Figure 104 : (a) Image MET de la surface d’un grain et (b) cliché de diffraction électronique 

correspondant (verre immergé 2 semaines). Flèche 1 : premier cercle incomplet 

correspondant au plan cristallographique 002 de la phase HA hexagonale. Flèche 2 : second 

cercle incomplet correspondant au plan 004 de cette même phase. 
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72 heures : détail des différentes zones observées 

A 72 heures (cf Figure 105), on peut distinguer trois architectures différentes qui 

correspondent : 

  
Figure 105 : Image MET sur le verre lixivié 72 heures 

- à l’HA pour la zone cerclée en vert. La Figure 106 indique que ce type de zone est composé 

de calcium et de phosphore majoritairement et la diffraction électronique indique qu’on est en 

présence d’une phase cristalline. 

 

 

Figure 106 : a) Image MET d’une région du verre lixivié pendant 72 heures et analyse EDX 

b) Diffraction électronique correspondante 

- au gel de silice pour la zone cerclée en bleue. L’analyse élémentaire de la Figure 107 

indique une présence majoritaire d’atomes de silicium. 

 

 
Figure 107 : Image MET d’une région du verre lixivié pendant 72 heures et son analyse 

élémentaire 



 

  ANNEXE 6-9 

 

- à l’HA sous la forme de filaments pour la zone cerclée en rouge. La Figure 108 b permet de 

voir qu’à l’emplacement des filaments se trouvent plusieurs nanocristaux qui apparaissent sur 

ce cliché sous la forme de points blancs. La diffraction électronique indique qu’on est en 

présence d’une phase cristalline et l’analyse élémentaire montre qu’il y a majoritairement du 

calcium et du phosphore. 

 
Figure 108 : Images MET a) région du verre lixivié 72 heures b) image en champ sombre c) 

diffraction électronique et analyse EDX 

 

 

2 semaines 

A 2 semaines, on observe deux types de zones : 

 Gel de silice 

L’analyse élémentaire indique que la zone montrée en Figure 109 est composée 

majoritairement de silicium et d’oxygène. 

 
Figure 109 : Image MET d’une région du verre lixivié 2 semaines et son analyse élémentaire 

 Hydroxyapatite 
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La morphologie notée par les flèches blanches (Figure 66 b) est sous la forme de filaments au 

sein desquels s’organisent les nanocristaux d’HA que l’on peut observer sur l’image en champ 

sombre (c) sous la forme de points blancs allongés de dimension 5-10 nm. Une analyse 

élémentaire (non montrée ici) indique que nous sommes majoritairement en présence de 

calcium et de phosphore. Cette morphologie correspond donc clairement aux cristallites 

d’HA. 

 
Figure 110 : Images MET a) Région HA du verre lixivié 2 semaines b) image en champ clair 

- zoom sur quelques filaments c) image en champ sombre correspondante à l’image en champ 

clair. L’image en champ sombre est un peu décalée par rapport à l’image en champ clair. 

Le cliché de diffraction électronique, présenté sur la Figure 67, réalisé sur les aiguilles 

d’hydroxyapatite de la Figure 66, montre des cercles bien définis, confirmant le caractère 

nanocristallin de cette phase.  

 
Figure 111 : (a) Image MET (b) Diffraction électronique correspondante (verre lixivié 

2 semaines) 

On note également la présence de cercles incomplets (flèches blanches 1 et 2) qui suggèrent 

une croissance des nanocristaux selon un axe préférentiel. D’après la loi de Bragg, il est 

possible de dire que l’axe en question est le c. 

 

2 mois 

A 2 mois, les images (cf Figure 112) montrent des situations similaires à celles déjà évoquées. 

Les deux phases présentes sont le gel de silice et l’HA. 
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Figure 112 : Images MET sur le verre lixivié durant 2 mois a) filaments d’HA b) gel de silice 

+ filaments d’HA c) diffraction électronique sur les filaments de la photo a) 
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Ophélie VERNAY 
 

Apport de la RMN Haute Résolution Solide pour la caractérisation de verres 

biocompatibles 

Le développement de matériaux biocompatibles permettant la vectorisation de principes actifs est 

particulièrement souhaitable dans le cadre de la réparation osseuse liée à certaines pathologies. Dans la 

première partie de ce mémoire, nous décrivons la synthèse et la caractérisation de verres de phosphates 

de calcium dopés avec du gallium qui est un agent inhibiteur de la résorption osseuse. Les 

modifications du réseau phosphate sont étudiées par RMN du 
31

P et les différents environnements 

locaux du Ga
3+

 sont mis en évidence par RMN du 
71

Ga en utilisant des conditions expérimentales 

spécifiques (très haut champ magnétique de 20T et rotation de l’échantillon ultra-rapide). Le 

comportement en solution de ces verres a été étudié par RMN et par ICP-AES. Les résultats obtenus 

indiquent qu’ils sont soumis à une dissolution quasi-congruente et que l’ajout de Ga
3+

 augmente leur 

durabilité chimique. 

La seconde partie de ce travail est dédiée à l’étude d’un verre bioactif utilisé en chirurgie 

réparatrice osseuse : le Bioglass
®
 45S5 (système SiO2-CaO-Na2O-P2O5). L’utilisation d’expériences 

RMN de double résonance a permis d’apporter des éléments de réponse sur le type d’association entre 

les groupements phosphates et le réseau silicate. Après immersion de ce verre dans un fluide 

physiologique simulé (SBF), un suivi quantitatif des espèces, initiales et formées à la surface du verre, 

a été réalisé par RMN. Les résultats obtenus par RMN et par d’autres techniques de caractérisation 

montrent que l’hydroxyapatite carbonatée se formant en surface du verre présente de grandes 

similitudes avec les apatites biologiques. 
 

Mots-clés : Verres, RMN Haute Résolution Solide, Phosphates de Calcium, Gallium, Bioglass
®
 45S5 

 

 

High-Resolution Solid-State NMR contribution to the characterization of 

biocompatibles glasses 

The development of biocompatible materials allowing the local delivery of specific drugs is of high 

interest to repair pathological bone defects. The first part of this manuscript describes the synthesis 

and the characterisation of calcium phosphates glasses doped with gallium, which is a bone resorption 

inhibitor. The nature of the phosphate network is probed by 
31

P NMR and the Ga
3+

 local environments 

are studied 
71

Ga NMR at very high magnetic field (20T) and ultra-fast spinning frequency. The 

leaching behaviour of these glasses is investigated by NMR and ICP-AES. The obtained results 

indicate that the glass dissolution is nearly congruent and that Ga
3+

 doping improves the chemical 

durability. 

The second part of this work is dedicated to the study of the Bioglass
®
 45S5 which is a bioactive 

glass (SiO2-CaO-Na2O-P2O5 glassy system) used in bone repair surgery. Double-resonance NMR 

experiments are used to obtain information about the association between the phosphate units and the 

silicate network. NMR analyses are also used to characterize quantitatively the various species formed 

at the glass surface after immersion into a simulated body fluid for varying periods. Results obtained 

from NMR and other characterization methods revealed that the carbonated hydroxyapatite formed at 

glass surface shows strong similarities with biological apatites. 

 

Key-words : Glasses, High-Resolution Solid-State NMR, Calcium Phosphates, Gallium, Bioglass
®
 

45S5 
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