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Glossaire 

 

Autogreffes : n.f.: selfgraft : Greffe dont le greffon est prélevé sur l’individu qui le reçoit. Tous les 

tissus peuvent servir d’autogreffe : la peau, l’os, le cartilage, les vaisseaux, les nerfs et les celles 

souches hématopoïétiques. Elle peut être composite comme la greffe d’un orteil pour reconstituer un 

doigt, comme les greffons vascularisés comportant les vaisseaux nourricier ; 

Allogreffes : Greffe de tissus ou transplantation à partir d'un donneur génétiquement différent de la 

même espèce animale. Un bon exemple d'allogreffe est la transplantation hépatique où le greffon 

hépatique provient d'un donneur humain ; 

Xénogreffes : greffe de peau l.f.: skin graft, skin grafting: Technique chirurgicale permettant de 

greffer de la peau humaine, animale ou reconstituée in vitro pour remplacer des pertes de substance 

cutanées. Ces greffes peuvent être des autogreffes, des allogreffes, ou des xénogreffes ; 

Synovie : n.f. Liquide clair, transparent et très visqueux qui humecte les surfaces articulaires d’une 

diarthrose. Sa composition chimique est très voisine de celle du cartilage ; 

Cytotoxique : n.m.et adj. : Substance médicamenteuse capable de s’opposer à la division cellulaire 

et de tuer les cellules ; 

Nécrose : Mortification de cellules ou de tissus privés de leurs apports nutritionnels et vitaux. Mort 

cellulaire non programmée, conséquence d’un phénomène pathologique entraînant des réactions 

inflammatoires et la libération d’hydrolases lysosomiales ; 

Neutrophiles : Auto-anticorps. Ce sont des marqueurs diagnostiques des vascularites, dont ils ont 

changé le diagnostic et la classification. Ils sont également utiles au diagnostic de maladies 

inflammatoires chroniques de l’intestin et parfois d’hépatopathies auto-immunes ; 

Monocyte n.m. : Cellule mononucléée circulante faisant partie du système phagocytaire qui 

comprend les monocytes et les macrophages. Les monocytes participent au système de défense contre 

les germes et les parasites par leur fonction d'épuration des débris organiques et inorganiques des 

tissus ; 

Macrophages : Les macrophages sont des cellules immunitaires présentes dans tous les tissus. Ils 

ont également pour rôle de contribuer à l'entretien et au bon fonctionnement de ces tissus ; 

Liquide interstitiel : Liquide issu du plasma et des cellules, formant un système de circulation dans 

la matrice extracellulaire, pour les matériaux nécessaires aux cellules, pour leurs déchets et pour les 

métabolites échangés entre cellules et microcirculation ; 

Fluide extracellulaire (FEC) : fluide situé à l'extérieur des cellules ; comprend le liquide interstitiel, 

le plasma sanguin et les fluides trouvés dans d'autres réservoirs du corps ; 

Fluide intracellulaire (FIC) : fluide dans le cytosol des cellules ; 



Glossaire 

SBF : est une solution métastable, une solution sursaturée d'apatite contenant des ions calcium et des 

ions phosphate. Elle est largement utilisée dans l'évaluation des matériaux bioactifs in vitro et peut 

former de l'apatite semblable à l'os. Ce réactif est uniquement utilisé dans le domaine de la recherche 

scientifique ; 

HSA (Human serum albumin) : Albumine sérique humaine : Holoprotéine sérique ayant les 

caractères des albumines, c'est-à-dire soluble dans une solution demisaturée de sulfate d'ammonium, 

représentant la protéine principale du plasma qui en contient normalement 40 à 50 grammes par litre. 

Protéine homogène de masse moléculaire 65 kDa (par conséquent plus faible que celle de la plupart 

des sérum-globulines), la sérum-albumine joue un rôle physiologique essentiel dans le maintien de la 

pression osmotique du plasma par rapport à celle des espaces interstitiels. La sérum-albumine joue 

aussi un rôle dans le transport plasmatique des acides gras, en particulier dans la mobilisation des 

graisses de réserve et dans celui d'autres molécules organiques telles que bilirubine, colorants, 

médicaments, etc. ; 

Ostéoconduction : Propriété passive d'un biomatériau à recevoir la repousse osseuse, par invasion 

vasculaire et cellulaire à partir du tissu receveur au contact de ce matériau ; 

Ostéoblastiques : Les métastases ostéoblastiques se développent lorsque les cellules cancéreuses 

envahissent les os et provoquent une trop grande formation de cellules osseuses. Les os deviennent 

alors très denses (sclérosés). Les métastases ostéoblastiques surviennent souvent lorsque le cancer de 

la prostate se propage aux os ; 

Ostéointégration : Très simplement, nous appelons ostéointégration au processus par lequel l'os 

rejoint ou guérit avec l'implant dentaire, en particulier avec la racine en titane de l'implant ; 

Immunoglobuline G : Les IgG représentent la principale classe d’immunoglobulines du sérum, Les 

quatre sous-classes d’IgG maternelles passent dans la circulation fœtale et assurent l’immunité 

passive du nouveau-né, à l’exclusion de toutes les autres classes d’immunoglobulines ; 

Fibrinogène : Glycoprotéine plasmatique biosynthétisée par le foie et par le système des histiocytes-

macrophages, ayant la propriété de se transformer en fibrine insoluble sous l'influence protéolytique 

de la thrombine et des ions calcium ; 

Facteur XII : facteur Hageman l.m. Facteur XII de la coagulation. Étym. Hageman est le nom du 

patient chez lequel l’affection a été décrite la première fois ; 

Kininogène de haut poids moléculaire : C’est une protéine circulant dans le sang qui joue un rôle 

double et crucial dans l'organisme : la coagulation et l'inflammation. 



 Notations et Abréviations 

ISO : l'Organisation internationale de normalisation ; 

HAP : Hydroxyapatite ; 

% : pour-cent ; 

Ni2+ : ion nickel ; 

NiTi : nitinol (alliage nickel-titane); 

MPa : mégapascal ; 

GPa : gigapascal ; 

M : Métal ; 

Mn+ : ion du métalliques ; 

pH : potentiel hydrogène ; 

mEq/L : milliéquivalent par litre (unité de concentration) ;  

mM : Unité de concentration milli-mole/litre ; 

°C : degrés Celsius ; 

V : Volt ; 

α : alpha ; 

β : Béta ; 

alloys : alliages ; 

316L SS : Le 316 L Stainless Steel (acier inoxydable 316L) ; 

SBF : Simulated Body Fluid ; 

HRB : unité de dureté Rockwellé ; 

Générateur Rf : Un générateur de signaux radiofréquence ; 



Courant DC : Un courant continu CC ou DC pour direct current en anglais ; 

AC : Alternating Current (en français : Courant Alternatif) ; 

Ca/P : rapport Calcium/phosphate ; 

mm : millimètre ; 

Wt% : percentage by weight ≡ pourcentage en poids ; 

tr/min (ou tr.min⁻¹) : Tours Par Minute ; 

g/L : gramme par litre ; 

M : unité de concentration (mol/L) ; 

min : minute ; 

V/s : Volt par seconde (unité de la vitesse de corrosion) ; 

Ag/AgCl : Electrode de référence Ag/AgCl ; 

A/dm² ou A/cm² : ampère par décimètre carré ou ampère par centimètre carré ; 

E : potentiel ; 

J.mol-1 : joule par mole ; 

T : temps ; 

nm : nanomètre ; 

Rp : résistance de polarisation ; 

Ecorr : potentiel de corrosion ; 

icorr : densité de courant de corrosion ; 

kΩ.cm2 : kilo-ohm par centimètre carré (unité de la résistance de corrosion ; 

Ba : la pente de la tangente annodique des droites de Tafel ; 



Bc : la pente de la tangente cathodique des droites de Tafel ; 

Vcorr : Vitesse de corrosion (taux de corrosion) ; 

µm/an : unité de la vitesse de corrosion : micromètre par an ; 

Hz : hertz unité de la fréquence ; 

H2O2 : eau oxygénée ; 

ppm : unité de concentration signifie parties par million ; 

mV : millivolt ; 

DCPD : dicalcium phosphate dihydrate (la brushite) ; 

CO₂ : Le dioxyde de carbone ; 

IgG : Immunoglobuline G ; 

kDa : kilodalton. C’est l'unité utilisée pour exprimer la masse moléculaire (ou poids moléculaire) de 

la protéine. 
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Introduction générale 

Chaque année, des millions de personnes dans le monde sont victimes de fractures osseuses, 

un problème de santé publique majeur. Ces fractures peuvent résulter d'accidents divers ou de 

pathologies osseuses. Bien que les traitements conservateurs soient souvent efficaces, la chirurgie 

orthopédique reste une option essentielle lorsque ceux-ci ne suffisent pas. Les implants 

orthopédiques, comme les prothèses de hanche, de genou ou d'autres articulations, sont conçus pour 

offrir une solution durable. Ces dispositifs médicaux doivent non seulement fonctionner de manière 

fiable sur le long terme [1], mais également présenter d'excellentes propriétés mécaniques et une 

bonne biocompatibilité [2, 3]. 

Depuis de nombreuses années, des prothèses articulaires aux implants dentaires, les métaux 

offrent une solution solide et durable pour réparer les tissus osseux lésés, grâce à leurs excellentes 

propriétés mécaniques [4, 5]. Cette prédominance a stimulé le développement de nombreux alliages 

spécifiques, tels que les aciers inoxydables, ainsi que les alliages à base de cobalt et de titane [3, 6]. 

Le titane commercialement pur (Ti-cp) a suscité un grand intérêt et est devenu le matériau de choix 

pour les implants orthopédiques [3, 7] à travers le monde, avec un volume annuel de plus de 1000 

tonnes [4]. Son utilisation remonte aux années 1930, lorsqu'il a démontré une excellente 

biocompatibilité chez les animaux. La combinaison de sa légèreté (la densité du titane (4,5 g.cm-³) 

est nettement inférieure à celle de l'acier conventionnel (7,9 g.cm-³) et des alliages                                     

Co-Cr (8,3 g.cm-³)), de sa biocompatibilité, de sa résistance à la corrosion, ainsi que de son module 

de Young, explique son succès en tant que biomatériau [3, 4, 7]. 

Bien que les implants métalliques soient largement utilisés, ils peuvent être perçus comme des corps 

étrangers par l'organisme hôte et, dans certains cas, ils peuvent être rejetés. De plus, ces implants ne 

favorisent pas toujours les phénomènes ostéoconductifs et ostéoblastiques dans l'organisme               

hôte [3, 7]. Heureusement, l'ostéointégration des implants en Ti-cp peut être stimulée par des 

traitements de surface, tels que le sablage [8], la gravure acide [7], l'oxydation électrolytique plasma 

[3] et les revêtements d'hydroxyapatite [HA, Ca10(PO4)6(OH)2] [7, 9]. Parmi ces traitements, 

L'association innovante titane-hydroxyapatite synthétique (Ca10(PO4)6(OH)2, HAP) a attiré beaucoup 

d’attention dans le domaine de la dentisterie et de l’orthopédie. En général, la céramique est déposée 

sur l'implant en titane, combinant la résistance du titane avec la bioactivité de l'hydroxyapatite pour 

un implant stable [7, 1]. L'hydroxyapatite synthétique (HA) possède une composition chimique, des 

aspects structuraux et biologiques similaires à ceux des os et des dents humains [10]. De plus, le 

revêtement d'hydroxyapatite (HA) protège le substrat contre la corrosion dans l'environnement  
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biologique et agit comme une barrière contre la libération d'ions métalliques du substrat vers 

l'environnement (de la prothèse vers les tissus) [11].  

Il est admis que l'os naturel, en tant que matériau biologique, présente une composition 

minérale complexe basée sur l'hydroxyapatite (HA), enrichie en différentes quantités de cations tels 

que Na+, K+, Cu2+ et Mg2+, occupant les sites du Ca2+, ainsi que d'anions tels que CO3²
-, SO4²

- et F-, 

substituant les groupes OH- [12]. Afin de mieux reproduire cette complexité, de nombreuses études 

ont porté sur l'influence d'ions supplémentaires, tels que le zinc, le magnésium, l'argent, le cuivre ou 

le fluor [6]. Parmi ceux-ci, le fluor, reconnu pour ses propriétés antibactériennes, forme la 

fluorohydroxyapatite (FHA, Ca10(PO4)6(OH)2−xFx où 0 < x < 2 représente le degré de fluoruration). 

Cette dernière présente des caractéristiques intéressantes pour les applications biomédicales, 

notamment une meilleure cristallinité, une solubilité réduite et une stimulation de la croissance 

osseuse [6, 11]. 

De petites quantités d'ions cuivre et magnésium sont essentielles pour divers processus métaboliques 

chez la plupart des organismes vivants, tandis que des quantités plus élevées peuvent être 

potentiellement toxiques [11]. De plus, Le magnésium est très important pour la formation des os, car 

il aide à l'absorption du calcium dans l'os et joue un rôle dans l'activation de la vitamine D au niveau 

des reins, qui est également essentielle à la santé des os. Une quantité optimale de magnésium (dans 

la limite normale) est associée à une augmentation de la densité osseuse et à une amélioration de la 

formation des cristaux osseux [13]. Il semble que l'incorporation d'ions fonctionnels biologiques dans 

la matrice des revêtements d'apatite soit une stratégie prometteuse pour améliorer significativement 

les propriétés de ces matériaux. En effet, elle pourrait augmenter l'activité biologique, la 

biocompatibilité et l'ostéoinduction, tout en renforçant l'adhésion au titane. Par ailleurs, cette 

modification pourrait également conférer de nouvelles propriétés telles qu'une meilleure résistance à 

la corrosion et des propriétés antimicrobiennes [11, 14, 15]. 

La réalisation de revêtements d'HA et de FHA sur des substrats métalliques fait appel à une 

variété de techniques de dépôt, telles que [7, 15, 16] : La projection plasma, la méthode sol-gel, la 

déposition en phase vapeur, la déposition assistée par faisceau ionique, la déposition par laser pulsé, 

la pulvérisation cathodique RF, le revêtement par trempage, le revêtement biomimétique, 

l’électrophorèse et la déposition électrochimique. 
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La déposition électrochimique des revêtements d’apatite est un procédé polyvalent qui offre plusieurs 

avantages liés à sa simplicité. Cela inclut la possibilité d'obtenir un revêtement uniforme et dense 

d’HA sur des substrats poreux et de formes complexes, avec un contrôle avancé sur la composition 

chimique, la morphologie, la cristallinité, la pureté des phases et l'épaisseur, en utilisant des 

équipements peu coûteux et des matériaux non polluants [7, 16]. 

Ce travail se concentre sur l'optimisation des paramètres d'électrodéposition pour obtenir des 

revêtements de FHA de qualité sur du titane et sur la possibilité d'introduire de nouvelles 

fonctionnalités dans la matrice FHA en  incorporant des ions cuivre et magnésium. Les revêtements 

ainsi obtenus seront ensuite soumis à des tests électrochimiques afin d'évaluer leur comportement en 

milieu corrosif simulant le milieu biologique. Une attention particulière a été accordée à la phase 

d'élaboration des revêtements de fluorohydroxyapatite. Les techniques électrochimiques de 

chronopotentiométrie (en régime continu) et de voltammétrie cyclique ont été employées. Dans un 

premier temps, une étude systématique des paramètres d'électrodéposition (densité de courant, durée 

de dépôt, température du bain, nombre de cycles) a été menée afin d'optimiser la qualité des 

revêtements obtenus. L'objectif était d'obtenir des couches minces de FHA présentant une structure 

et une composition chimique similaires à celles de l'os, afin de favoriser la formation d'une interface 

os-implant stable et durable. L'influence de ces paramètres sur les propriétés des revêtements, telles 

que la morphologie, les structures cristallographiques, les épaisseurs et la résistance à la corrosion, a 

été examinée. Par la suite, les revêtements ont été enrichis en ions cuivre ou magnésium afin de leur 

conférer des propriétés anticorrosion améliorées. 

La thèse est subdivisée en trois chapitres : 

Dans le premier chapitre, nous effectuons une revue exhaustive des connaissances actuelles sur les 

biomatériaux. Nous nous intéressons plus spécifiquement aux alliages de titane, choisis pour leurs 

propriétés biocompatibles, ainsi qu'aux hydroxyapatites, ces céramiques bioactives souvent utilisées 

comme revêtements pour améliorer l'ostéointégration des implants. 

Le deuxième chapitre sera consacré à une description détaillée du montage électrolytique utilisé pour 

élaborer les différents dépôts. Les principes fondamentaux des techniques de caractérisation 

morphologique, structurale et électrochimique, essentielles à l'étude de ces dépôts, seront également 

présentés. 
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Les résultats expérimentaux et leurs interprétations font l’objet du troisième chapitre subdivisé en 

trois parties :  

La première partie sera consacrée à une étude approfondie de la cinétique de dépôt des revêtements 

de FHA par chronopotentiométrie (en régime continu), en faisant varier la densité de courant et le 

temps de dépôt. Les propriétés morphologiques et structurales des revêtements ainsi obtenus seront 

caractérisées, et leur comportement électrochimique sera évalué dans des milieux physiologiques 

simulés afin d'en évaluer le potentiel d'application en tant que biomatériaux ; 

La seconde partie, sera réservée aux résultats de caractérisation physico-chimique et structurale du 

revêtement (FHA) déposé par voltamétrie cyclique. Elle traite également le comportement des 

matériaux étudie vis-à-vis de la corrosion ; 

Enfin, le dopage de ces revêtements a été réalisé avec des ions cuivre et/ou magnésium. L'effet de 

l'ajout de ces éléments au revêtement a été étudié et est présenté dans la troisième partie. 

Ce manuscrit s'achève sur une conclusion générale résumant les principaux résultats et ouvrant des 

perspectives. 
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I.1. Introduction 

La branche des biomatériaux est un vaste domaine pluridisciplinaire qui combine : la science 

des matériaux, la mécanique, la chimie et la biologie. Elle reste un domaine de recherche très actif et 

nécessite : le développement de nouveaux matériaux, la compréhension des exigences de chaque 

discipline et une homogénéité de langage entre les chercheurs. 

Ce chapitre contient une présentation des différents concepts et problématiques des 

biomatériaux ainsi que les solutions actuellement développées et décrites dans la littérature. Il est 

consacré au titane et le composé de calcium-phosphate le plus utilisé en implantation et le plus proche 

à l’os dans sa structure et sa composition chimique : l’hydroxyapatite. 

I.2. Biomatériaux  

I.2.1. Généralités 

En 1986, la Conférence de Chester [1] de la Société Européenne des Biomatériaux, dite de 

consensus, a retenu pour les biomatériaux la définition suivante : Un biomatériau est un matériau non 

vivant conçus pour interagir avec les systèmes biologiques, il participe à la constitution d’un dispositif 

destiné à être mis en contact avec l'environnement physiologique afin d’évaluer, traiter, augmenter 

ou remplacer tout tissu, organe ou fonction du corps [2]. 

En 2017, le journal "Biomaterials" a défini le biomatériau comme une substance qui a été 

conçue pour prendre forme et qui, seule ou en tant que partie d'un système complexe, est utilisée pour 

diriger, par le contrôle des interactions avec les composants des systèmes vivants, le déroulement de 

toute procédure thérapeutique ou diagnostique [3]. 

Il est important de noter que la définition d'un biomatériau n'inclut pas uniquement les 

biomatériaux artificiels fabriqués à partir de métaux ou de céramiques. Elle englobe également les 

autogreffes, allogreffes ou xénogreffes utilisées comme matériaux de transplantation [4]. 

En relation directe avec l’aspect de contact de ce matériau avec les tissus ou les fluides vivants 

tels que le sang, la synovie, etc., (conformément aux normes ISO), la notion de biocompatibilité  revêt 

une importance cruciale dans le domaine des biomatériaux [4, 5]. 
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La définition de la biocompatibilité, bien que controversée, implique l'élimination des effets 

toxiques ou nocifs du biomatériau, ainsi que de ses produits de dégradation, sur les systèmes 

biologiques [6, 7]. Cependant, la biocompatibilité  se réfère à la capacité d’un matériau à induire une 

réponse appropriée de l’hôte dans une application spécifique [8, 9]. Il est généralement admis que ce 

terme signifie non seulement l'absence d'effet cytotoxique, mais également la capacité du matériau à 

interagir de manière positive avec le tissu vivant, biocompatibilité élargie. Aussi, il pourrait être 

pertinent de différencier entre la biocompatibilité structurelle et celle des surfaces, même si ces deux 

concepts sont souvent étroitement liés [10, 11]. 

La compatibilité structurale se manifeste lorsque toutes les propriétés de la structure du 

matériau sont en harmonie avec les systèmes biologiques. Bien que la forme de l'implant soit un 

critère évident, son acquisition peut nécessiter des processus spécifiques tels que le forgeage ou la 

coulée des métaux, les conditions de frittage des céramiques ou les paramètres d'injection des 

polymères, pouvant ainsi influencer les caractéristiques mécaniques du matériau, notamment sa 

rigidité, sa résistance mécanique et sa résistance à la fatigue. 

La biocompatibilité des surfaces implique une compatibilité à la fois topographique et 

biochimique entre le biomatériau et les cellules environnantes. Autrement dit, elle décrit la capacité 

de la surface de l'implant à favoriser ou à inhiber l'adhésion et la croissance des cellules. Guney et al. 

ont décrit la série d'interactions entre l'implant et le corps hôte. Tout d'abord, les molécules d'eau dans 

l'environnement biologique entourant l'implant vont se rassembler et se lier à la surface de celui-ci. 

Cette couche hydratée se formera en quelques nanosecondes après le processus d'insertion. Ensuite, 

les protéines présentes dans l’environnement biologique commenceront à s’adsorber à la surface. Le 

temps nécessaire pour cette étape peut varier jusqu'à plusieurs heures. Les protéines de faible poids 

moléculaire s'adsorberont initialement à la surface et, avec le temps, les protéines de poids 

moléculaire plus élevé les remplaceront. L'hydrophilicité de la surface de l'implant affectera 

l'adsorption des protéines. Il convient de noter que, la recherche a montré que le développement 

cellulaire est influencé par divers paramètres physico-chimiques tels que la composition, la résistance 

à l'usure, la topographie et la résistance à la corrosion. 

Compte tenu de différents critères de biocompatibilité, les matériaux peuvent être divisés en 

quatre groupes [10, 7, 12] en fonction de leur réactivité biologique vis-à-vis de l’organisme (On se 

concentre uniquement sur les réactions biocorrosives et l’effet des ions libérés) [10, 7, 12] :  
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➢ Les matériaux bioinertes ne libérant aucunes substances toxiques, qui, préservent l'intégrité 

des tissus environnants, mais ne contribuent non plus aux processus se déroulant aux 

interfaces (cas du titane et de ses alliages) ; 

➢ Les matériaux biocompatibles libèrant des matériaux à des doses non toxiques qui peuvent 

entrainer une légère réaction immunitaire ; 

➢ Les matériaux bioincompatibles libérant des ions à des concentrations toxiques et qui 

déclenche une réponse immunitaire (allergies, inflammation, nécroses, rejets) via des 

antigènes, tels que : les ions du vanadium ou nickel présents dans certains alliages ; 

➢ Les matériaux bioactifs, qui favorisent l’adhésion et la croissance cellulaire en réagissant avec 

les tissus hôtes du corps humain (Cas de l’HAP). 

Le développement de biomatériaux est extrêmement complexe. La biocompatibilité dépend 

toujours de l’utilisation prévue du matériau ainsi que des tests auxquels il est soumis [12]. Cependant, 

L'étude académique des biomatériaux a connu une croissance rapide au cours des trente dernières 

années, et combine désormais véritablement les domaines de la science des matériaux, de la chimie, 

de la biologie et de la médecine [13, 14]. 

Aujourd’hui, nous pouvons brièvement différencier quatre générations [7, 14, 15] de biomatériaux en 

raison de l'amélioration de leur compatibilité et de leur capacité à interagir avec les environnements 

biologiques complexes lors de l'implantation [16] : 

Les premiers biomatériaux ont été conçus pour combiner des propriétés fonctionnelles afin de 

répondre aux besoins tissulaires de manière satisfaisante, sans provoquer de réactions indésirables 

dans l'environnement biologique environnant. Des matériaux tels que le caoutchouc de silicone et 

l'acier inoxydable étaient considérés comme biocompatibles en raison de leur inertie [17]. En 

comparaison, les biomatériaux de deuxième génération [17, 7] ont été développés à partir des progrès 

de la première génération et cherchaient à promouvoir une interaction continue avec les tissus 

adjacents. Ces matériaux bioactifs ont permis la création d'implants tels que les endoprothèses 

vasculaires à libération de médicaments. Parallèlement, des matériaux précédemment utilisés dans 

l'aéronautique, tels que le titane et ses alliages, sont apparus à cette époque. Bien qu'ils soient inertes 

et passifs avec d'excellentes propriétés mécaniques, ces matériaux ont dominé le marché des 

biomatériaux. Le titane et ses alliages sont largement utilisés dans les implants en raison de leurs 

excellentes propriétés mécaniques, mais leur intégration dans le tissu osseux prend du temps et peut  
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parfois entraîner un rejet de l'implant. De plus, les progrès technologiques ont donné naissance à une 

nouvelle génération [17, 7] de biomatériaux (troisième génération), visant à favoriser la régénération 

des tissus fonctionnels ou vivants. Parmi ces matériaux figurent ceux qui présentent des similitudes 

avec le tissu osseux, au moins dans leur composition chimique, tels que l'hydroxyapatite, les 

composés de calcium-phosphates et les bio-verres. Bien qu'ils offrent une excellente biocompatibilité, 

ces matériaux souffrent souvent de lacunes en raison de leurs faibles propriétés mécaniques. 

La quatrième génération est à ses débuts représente un mélange de rêves et de réalités. Elle est appelée 

les biomatériaux intelligents. Cette génération englobe des matériaux implantables qui interagissent 

profondément avec les systèmes biologiques, et qui peuvent même combattre les infections post-

implantation [14, 15, 7].  

Même si ces quatre générations de biomatériaux ont été identifiées, la durée de chacune est 

très variable. Les vingt dernières années ont conduit à tant de progrès dans les disciplines impliquées 

dans la science des biomatériaux qu'il est très difficile de prévoir la durée de la dernière génération, 

ainsi que d'imaginer ce que sera la prochaine [14]. De plus, les matériaux de nouvelle génération ne 

remplacent pas nécessairement l'utilisation de ceux des générations précédentes [16]. 

Notre travail présenté ici se concentre sur les aspects de la deuxième et de la troisième génération, 

pour lesquels des améliorations restent nécessaires. 

 

Les quatre générations ont été témoins des progrès dans le développement des biomatériaux, 

lesquels ont considérablement amélioré la qualité de vie de nombreux patients à travers le monde, 

grâce à l'ingénierie de restauration fonctionnelle de différents tissus corporels [18]. Seulement, le 

choix d'un tel biomatériau pour toute application reste une tâche délicate. Néanmoins, les 

biomatériaux implantables modernes présentent des propriétés mécaniques, biologiques et chimiques 

améliorées et peuvent être adaptés à une application médicale spécifique et à un patient spécifique. 

Ils peuvent être fabriqués à partir d'alliages métalliques, de composites, de polymères ou de 

céramiques [18, 19]. Dans le tableau I.1, sont répertoriés les divers systèmes physiologiques pouvant 

bénéficier d'une suppléance, d'une réparation ou d'une assistance par le biais de biomatériaux : 
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Tableau I.1 : Applications des biomatériaux aux systèmes physiologiques [19]. 

Système physiologique Tissu ou organe 

Système cardio-vasculaire 

Vaisseaux sanguins (artères, veines, capillaires), sang 

Cœur (Valves cardiaques, stimulateurs, etc.) 

Circulation extracorporelle (Dialyse rénale, oxygénateur, 

etc). 

Système squelettique 

Os : Longs (tibia, etc.), plats (crâne, etc.), complexes 

(vertèbre, etc.). 

Articulations (épaule, hanche, genou, etc.). 

Cartilage (oreille, nez, articulations, etc.). 

Système musculaire 
Muscles lisses (intestine, etc.), striés (appareil 

locomoteur). 

Système nerveux 

Cerveau, moelle épinière, terminaisons nerveuses 

Organe des sens (oreille, œil, peau). 

Système digestif 

Bouche (mâchoires, dents, etc.) 

Tractus digestif (œsophage, estomac, intestins, etc.). 

Foie (cirrhose, etc.), pancréas (diabète, etc.). 

Reins (insuffisance rénale, calculs, etc.). 

Système tégumentaire Peau (brûlures, mélanomes, etc.). 

 

I.2.2. Classes des biomatériaux  

La recherche de nouveaux biomatériaux a conduit au développement de matériaux de plus en 

plus complexes, provenant de disciplines aussi diverses que la métallurgie et la biologie marine [12], 

tels que les polymères et les céramiques. Bien que les céramiques offrent une forte résistance à la 

corrosion, leur fragilité demeure un défi [19]. C'est pourquoi, les métaux et leurs alliages, notamment 

le titane et ses alliages sont les biomatériaux les plus fréquemment utilisés, grâce à leurs  
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bonnes propriétés mécaniques [20]. Selon les applications envisagées, les matériaux employés pour 

la fabrication de dispositifs biomédicaux (orthopédiques, dentaires, etc.) peuvent être regroupés en 

quatre catégories distinctes en fonction de leur composition chimique : 

I.2.2.1. Métaux et alliages métalliques 

Depuis le XIXe siècle, les biomatériaux métalliques sont utilisés comme implants 

biomédicaux [21]. La grande fiabilité des biomatériaux métalliques en termes de performance 

mécanique, marquée par leur résistance à la traction et à la fatigue, a conduit à leur utilisation 

principalement dans la fabrication de dispositifs médicaux destinés au remplacement des tissus durs, 

tels que les prothèses articulaires et les implants dentaires. Bien que divers métaux et alliages soient 

disponibles, seuls quelques-uns peuvent répondre aux exigences nécessaires pour être utilisés comme 

bio-implants [22, 23, 24]. Les biomatériaux métalliques couramment utilisés sont :  

a) Aciers inoxydables 

L’acier inoxydable 316L (316L SS) est largement employé dans le domaine médical en raison 

de sa facilité de fabrication ainsi que de ses performances mécaniques supérieures : une 

biocompatibilité, une résistance à la corrosion et une facilité d'usinage, avec une efficacité médicale 

statistiquement prouvée. Cette nuance d’acier est surtout utilisée pour la fabrication de stents 

cardiovasculaires, de composants de valves cardiaques, d'implants orthopédiques, de genoux et 

hanches artificiels, ainsi que de matériaux osseux artificiels. Bien que l'acier inoxydable soit résistant 

à la corrosion, il peut se corroder en présence d'ions de chlorure. Environ 90 % des implants en acier 

inoxydable 316L ont montré une corrosion par piqûres et par crevasses. Okazaki et al. ont signalé 

qu’après une période d'implantation de 13 ans des prothèses de hanche en acier 316 L, une libération 

d'ions métalliques à des concentrations élevées a été observée dans le liquide corporel. Ces ions 

métalliques, provenant de la corrosion, ont entraîné une inflammation locale et éventuellement le 

relâchement des implants articulaires artificiels. Divers problèmes de corrosion, tels que la corrosion 

par crevasses, la corrosion par piqûres, l'amorçage de fissures, la corrosion inter-granulaire et le 

craquelage de surface ont été observés dans les cuisses des patients [24]. Pour cette raison, les 

recherches sont encore focalisées sur l’amélioration de la résistance à la corrosion et la prévention 

contre la libération d’ions toxiques (tels que Ni2+). Par conséquent, la nouvelle tendance de recherche 

est de développer des aciers inoxydables sans nickel [22]. 
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b) Alliages cobalt-chrome 

Les alliages de cobalt-chrome sont composés de 58 à 70 % de cobalt et de 26 à 30 % de chrome 

[23]. Cette teneur en chrome confère aux alliages Co-Cr une bonne résistance à la corrosion du fait 

de la formation spontanée d’une couche superficielle d’oxyde stable Cr2O3. Cette catégorie d’alliages 

possède une meilleure tenue en corrosion que les aciers inoxydables. Certaines nuances contiennent 

du nickel pour obtenir un durcissement par précipitation et améliorer l’usinabilité [22]. De plus, les 

alliages de cobalt et de chrome possèdent d'excellentes propriétés antimicrobiennes, avec une 

utilisation répandue dans diverses applications biomédicales telles que la dentisterie, les traitements 

cardiovasculaires et les dispositifs orthopédiques (ex : Vitallium : Co, Cr : 28 %, Mo : 6 %,                     

Ni : 2 %) [24, 25]. 

c) Alliages de nickel 

Au cours des dernières années, un alliage comprenant une association de proportions 

approximativement équiatomiques de nickel et de titane, appelé alliage à mémoire de forme nickel-

titane (NiTi), a attiré l'attention de nombreux chercheurs. Le NiTi a également été appelé "Nitinol". 

Il est léger, présente une haute résistance, une résistance à la corrosion, des capacités de changement 

de forme et aucune cytotoxicité [17]. En raison des bonnes qualités des alliages Ni-Ti, ils ont été 

utilisés pour les orthopédies, les interventions cardiovasculaires, les fils d'arc orthodontiques, les fils 

de guidage, les instruments chirurgicaux minimalement invasifs et les endo-prothèses (stent) [18]. 

d) Magnésium et alliages de magnésium 

Le magnésium et les alliages de magnésium sont considérés comme des implants médicaux 

biodégradables idéaux et ont été largement étudiés pour les applications vasculaires et orthopédiques 

ces dernières années. Les alliages de magnésium sont des matériaux bio-résorbables qui peuvent 

maintenir la perméabilité vasculaire pendant le processus de récupération de la matrice et se dégrader 

en toute sécurité une fois que leur soutien mécanique n'est plus nécessaire. Dans les implants 

médicaux biodégradables, le contrôle du taux de dégradation in vivo et de la non-toxicité des produits 

de dégradation reste crucial [24]. Costantino et al. [26] ont découvert que les biomatériaux à base de 

Mg présentaient une excellente compatibilité cellulaire sur les macrophages. Ils rendaient ces cellules 

critiques dans le processus inflammatoire, et leur permet d'influencer le résultat de la guérison des 

tissus et la performance de l'implant, en induisant une régression plus rapide de l'inflammation et une 

réparation tissulaire. 
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e) Titane et alliages de titane 

De nos jours, le titane et ses alliages sont les métaux les plus fréquemment utilisés pour la 

fabrication de composants médicaux, notamment des implants [15]. Malgré le coût élevé, le titane de 

grade biomédicale (Ti) et ses alliages, tels que le titane commercialement pur (CpTi) et l'alliage Ti-

6Al-4V, représentent des matériaux de choix pour les applications biomédicales [17, 22] en raison de 

leur bonne biocompatibilité, de leur excellente résistance à la corrosion, de leur intégrité mécanique 

et de leur stabilité favorable [24]. Les alliages de cette catégorie sont utilisés dans les remplacements 

articulaires, la fixation osseuse, les vis, les plaques, les implants dentaires, les implants cardiaques, 

les stimulateurs cardiaques, les valves cardiaques artificielles et les stents [23]. Le titane sera abordé 

plus en détail dans les paragraphes suivants. 

f) Métaux nobles 

L'utilisation des métaux précieux comme biomatériaux est connue depuis l'Antiquité. Des 

métaux tels que l'or, l'argent et le platine possèdent une grande résistance à la corrosion. Cependant, 

leur coût élevé, leur densité importante et leur faible résistance mécanique rendent leur utilisation de 

moins en moins courante [7, 15]. 

g) Alliages à haute entropie 

Les alliages à haute entropie (AHEs) sont des alliages quasi-équimolaires contenant cinq 

éléments ou plus (Al0.1CoCrFeNi HEA et Co40Fe35Cr16Ni8Ti1 HEA), suscitant un intérêt 

considérable en raison de leur gamme de propriétés fonctionnelles, y compris de bonnes propriétés 

mécaniques et une biocompatibilité élevée. Comparés aux alliages médicaux conventionnels, les 

HEAs offrent une plus grande liberté de conception, intégrant des capacités médicales pour répondre 

à divers besoins médicaux tels qu'un module d'élasticité faible, des éléments hautement 

biocompatibles et des capacités potentielles de mémoire de forme [24]. 

I.2.2.2. Céramiques 

Les matériaux de cette catégorie sont devenus de plus en plus importants en tant que 

biomatériaux [15]. Les caractéristiques intrinsèques des céramiques, notamment leur haute résistance 

à la compression par rapport aux matériaux métalliques, ainsi que leur bonne stabilité dans les milieux 

corrosifs, les rendent adaptées pour remplacer diverses parties du corps, en particulier les os et les 

couronnes dentaires en dentisterie. Ils sont disponibles sous forme de céramiques denses ou à porosité 
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variable, de ciments, ou encore de revêtements pour implants métalliques. Selon leur interaction avec 

l'environnement biologique, les matériaux biocéramiques sont catégorisés comme bio-inertes, bio-

résorbables et bio-actives [23, 27]. 

Les oxydes tels que l'alumine et la zircone sont des biocéramiques inertes. Ils ne subissent 

aucune ou très peu de modifications chimiques lorsqu'ils sont en contact prolongé avec un 

environnement physiologique. Lorsqu'ils sont placés dans un tissu hôte, ces matériaux provoquent la 

formation d'une couche fibreuse très fine autour de l'implant [19, 28]. 

Les biocéramiques résorbables sont fabriquées uniquement à partir de matériaux capables de 

traverser des cycles métaboliques normaux tels que le phosphore et le calcium. Elles sont utilisées 

comme combleurs d'espace ou comme échafaudages principalement dans le traitement des défauts 

maxillo-faciaux et des poches parodontales, qui sont finalement éliminées et remplacées par du tissu 

osseux normal. Les deux biocéramiques biorésorbables les plus connues sont le plâtre de Paris 

(CaSO4, 2H2O) et le phosphate tricalcique béta β-TCP (Ca3(PO4)2) [27, 28]. 

Les céramiques bioactives ont une composition spécialement conçue pour provoquer une 

réactivité sélective entre le matériau et l'hôte. Une liaison chimique se forme à l'interface entre le 

matériau et le tissu hôte, ce qui empêche la détérioration ultérieure de l'implant au fil du temps. Les 

céramiques bioactives comprennent les verres bioactifs, les vitrocéramiques bioactifs et 

l’hydroxyapatite [27, 28]. 

I.2.2.3. Polymères 

Diverses compositions chimiques offrent de nombreuses propriétés physico-chimiques aux 

polymères [24, 27], leur permettant d'être largement utilisés en biomédecine. On distingue trois 

grandes catégories de biomatériaux à base de polymères : 

Les polymères fonctionnels sont des polymères capables de former des liaisons chimiques à 

l'interface avec le tissu vivant, permettant ainsi des interactions avec les ostéoblastes et, par 

conséquent, de favoriser la croissance osseuse. 

Les polymères résorbables sont des matériaux qui comblent des espaces et se dégradent 

progressivement dans le corps humain à mesure que le tissu osseux se répare. 

Les polymères adhésifs sont des matériaux biocompatibles utilisés pour la suture, la cicatrisation des 

plaies et la fixation des implants orthopédiques. 
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Cependant, comparés aux matériaux métalliques et céramiques, les matériaux à base de 

polymères ont des propriétés mécaniques limitées et peuvent difficilement être utilisés directement à 

l'état non modifié. Anil et al. [29] ont développé deux revêtements polymères constitués de 

polycaprolactone (PCL) et de poly-ω-pentavalerolactone (PPDL) sur une surface de magnésium, pour 

résoudre le problème de la désintégration rapide du magnésium in vivo et renforcer son application 

potentielle comme stent cardiovasculaire. Les résultats ont montré que les revêtements polymères 

renforçaient notablement la résistance à la corrosion du magnésium et que cette résistance augmentait 

avec l'épaisseur du revêtement polymère. De plus, des tests de cytotoxicité in vitro ont été effectués 

conformément à la norme ISO10993-5. 

L'un des biomatériaux polymères les plus connus est le polyéthylène (PE), disponible en trois 

variantes : basse densité (LDPE), haute densité (HDPE) et ultra-haute masse moléculaire 

(UHMWPE). De nouveaux polymères ont été développés pour stocker et diffuser des substances 

thérapeutiques [22]. 

I.2.2.4. Autres Matériaux 

D'autres matériaux, comme les composites et les matériaux d'origine naturelle, font 

actuellement l'objet de nombreuses recherches. Un matériau composite peut être défini comme le 

matériau résultant de la combinaison de deux matériaux ou plus, afin d'obtenir un matériau ayant des 

propriétés supérieures à l'un de ses constituants individuels. Ce type de matériaux est formé par le 

matériau de base ou matrice et le renforcement [15, 23], par exemple, récemment, les chercheurs se 

sont principalement concentrés sur la synthèse de revêtements composites à base d'HA par un 

processus de dépôt électrochimique [30]. Les composites possèdent des propriétés telles que la taille 

des particules, la surface spécifique et les propriétés mécaniques qui diffèrent de celles de leurs 

matériaux constituants d'origine, les rendant ainsi des candidats appropriés pour diverses applications 

biomédicales [23]. 

Les matériaux d'origine naturelle, tels que le corail, la nacre et le chitosane, offrent l'avantage d'une 

biocompatibilité totale [7]. 
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Tableau I.2: Classes des biomatériaux : caractéristiques et applications [15]. 

Matériel Avantages Inconvénients Applications 

Polymère 

Facile à produire, faible 

densité. 

Faible résistance 

mécanique, facilement 

dégradable 

Sutures, artères, veines, 

tendons artificiels, 

implants. 

Métal 

Ductilité, haute 

résistance à l'usure, haute 

résistance aux chocs. 

Faible biocompatibilité 

et résistance à la 

corrosion dans 

l'environnement 

physiologique, propriétés 

mécaniques très 

différentes des tissus 

biologiques. 

Agraffes, plaques et fils, 

prothèses articulaires, 

implants dentaires, 

plaques crâniennes. 

Céramiques 

Haute biocompatibilité, 

résistance à la corrosion, 

inertie, faible 

conductivité thermique et 

électrique. 

Faible résistance aux 

chocs, propriétés 

difficiles à reproduire, 

fabrication et traitement 

difficiles 

Revêtements, 

équipements médicaux et 

outils, remplissage 

effectué. 

Composite 

Haute biocompatibilité, 

résistant à la corrosion, 

inertie. 

Incohérente et difficile à 

reproduire 

Valves cardiaques, 

implants, articulations 

artificielles. 

 

I.2.3. Interactions biomatériaux-tissus  

Les interactions entre les biomatériaux et les tissus hôtes peuvent être classées en deux 

catégories (figure I.1) : les interactions locales et les interactions systémiques [16]. 
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Figure I.1 : Interaction biomatériau tissu [16]. 

a) Interactions locales 

Suite à l’insertion d’une prothèse dans le corps humain, des modifications chimiques et 

physiques ont lieu, entraînant des réactions biologiques des cellules avoisinantes. A savoir : 

- Inflammation : La réaction inflammatoire est la première étape après l'implantation d'une 

prothèse. L'inflammation est un état tissulaire anormal où le sang et le plasma migrent dans 

les tissus à une concentration plus élevée que la normale, en raison de l'activité intense des 

cellules du système immunitaire, telles que les neutrophiles, les monocytes et les 

macrophages. Elle se manifeste par les quatre symptômes classiques : la rougeur, la chaleur, 

la douleur et le gonflement. Le degré d'inflammation est lié aux propriétés intrinsèques du 

biomatériau utilisé. Ainsi, l'intensité et/ou la durée de la réaction inflammatoire peuvent 

caractériser la biocompatibilité d'un biomatériau [31, 32]. 

- Infection : L'infection se manifeste chez 5 à 10 % des patients porteurs de prothèses 

implantées et constitue une cause majeure de reprise d’intervention. Elle peut survenir en 

raison d’une forte densité de bactéries présentes à la surface du biomatériau. Les bactéries 

sont bénéfiques à faible niveau, notamment dans les plaies chroniques, car elles peuvent 

accélérer ou améliorer la cicatrisation des plaies chroniques. Dans les cas où aucun symptôme 

clinique d'infection n'était détecté dans les plaies chroniques, la guérison était beaucoup plus  
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difficile. Cependant, à des niveaux très élevés, les bactéries peuvent provoquer une infection 

et finalement une nécrose localisée [16, 32].  

- Corrosion : Lorsqu'un matériau est implanté, il est reconnu comme un corps étranger par le 

système immunitaire, ce qui entraîne l'adhésion de macrophages à sa surface. Les 

macrophages produisent des espèces réactives de l'oxygène en réponse aux particules pouvant 

être phagocytées. Cependant, pour les objets de plus de quelques microns, les macrophages 

sont incapables de les engloutir, entraînant une « phagocytose frustrée ». Ils tentent donc de 

dégrader la surface du matériau. En conséquence, la réaction chimique d'une surface 

métallique avec les enzymes et les acides du corps, ainsi que le module d'élasticité élevé, peut 

provoquer la corrosion des implants métalliques, en réduisant leur durée de vie et, par 

conséquent, limitant la qualité de vie des patients. Le principal mécanisme de corrosion des 

alliages métalliques dans les fluides corporels est la dissolution passive. Cette dégradation 

entraîne la libération d'ions métalliques dans les fluides corporels [17, 31]. 

- Toxicité des ions métalliques : Le terme "cytotoxicité" [31, 33] désigne la capacité à 

provoquer des effets toxiques tels que la mort cellulaire, des altérations de la perméabilité de 

la membrane cellulaire et l'inhibition enzymatique. La métallose causée par la tribocorrosion 

des implants métalliques à faible concentration génère une toxicité locale dans les tissus 

articulaires. À mesure que la concentration de produits métalliques (ions métalliques et 

produits organométalliques) augmente, ceux-ci entrent dans la circulation systémique et 

lymphatique, atteignant des organes vitaux tels que le foie, les reins, le cœur, le 

cerveau/neurones et les systèmes endocriniens. Les ions provoquent des effets physiologiques 

néfastes tels que la toxicité, la cancérogénicité, la génotoxicité et l’allergie aux métaux 

(tableau I.3). 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



Chapitre I :                                                                                                       Art des biomatériaux 

 

19 
 

 

 

 

Tableau I.3: Résumé des réponses biologiques des éléments [34]. 

 

Vert : Préoccupation minimale/aucune préoccupation ; Rouge : Effets biologiques indésirables ;    

Bleu : Préoccupation modérée et Jaune : Contesté. 

Les effets systémiques des biomatériaux peuvent être causés par : une toxicité chimique directe, 

l'accumulation de produits résultant de l'usure, de la corrosion ou de la dégradation, des réactions 

inflammatoires excessives, y compris la production des divers radicaux oxygène ou aux réactions du 

système immunitaire. 
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Figure I.2 : Réaction des ions métalliques libérés dans le fluide corporel et leur toxicité [31]. 

b) Interactions systémiques 

- Hypersensibilité : Une réaction de toxicité et d'hypersensibilité aux biomatériaux peut 

survenir chez les patients ayant des prothèses en acier inoxydable ou à base de cobalt lors du 

remplacement articulaire orthopédique, entraînant une augmentation des niveaux de métal 

dans les tissus, le sérum et l'urine. Le cobalt, le chrome et le nickel sont des exemples de ces 

métaux. Au moins 10 % de la population générale présente une sensibilité cutanée à un ou 

plusieurs de ces métaux, à partir d'un certain seuil [16]. 

 

I.3. Titane  

Le titane est le neuvième élément le plus abondant sur Terre [35]. Il a été découvert par Gregor 

en 1791, puis redécouvert en 1875 par Klaproth, qui lui a donné son nom. Cependant, il est resté une 

curiosité jusqu'en 1938, lorsque Kroll a développé un procédé de production industrielle [12]. C’est 

un élément de transition à basse densité et à point de fusion élevé [7]. Le titane (Ti) et ses alliages 

offrent une gamme inhabituelle de propriétés grâce à la combinaison de propriétés mécaniques et 
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chimiques exceptionnelles, de non-toxicité et de biocompatibilité avec les tissus humains. 

L'appréciation croissante des alliages de Ti en ingénierie tissulaire a inspiré l'évolution de 

biomatériaux de nouvelle génération [36]. 

Le titane, dit commercialement pur, est en réalité un alliage contenant jusqu'à 1% d'autres                        

atomes [37]. Selon la société américaine des matériaux de test (ASTM), le titane pur disponible 

commercialement (Cp Ti) se présente en quatre grades (I à IV) (tableau I.4), qui contiennent une 

petite quantité d'oxygène, d'azote, d'hydrogène, de fer et de carbone [23]. 

Tableau I.4 : Composition chimique des classes de titane commercialement pur (Ti Cp) [15]. 

 

Matériau N C H Fe O 

Grade 1 0.03 0.08 0.015 0.2 0.18 

Grade 2 0.03 0.08 0.015 0.3 0.25 

Grade 3 0.05 0.08 0.015 0.3 0.35 

Grade 4 0.05 0.08 0.015 0.5 0.40 

À température ambiante, le titane commercialement pur existe sous forme de structure 

hexagonale compacte (HCP), appelée phase alpha (α). À 883 °C, il passe à une structure cubique 

centrée (BCC), appelée phase bêta (β) [35] (figure I.3). 

 

 

 

 

 

 

 

Figure I.3 : (a) : Modifications de la structure cristalline des alliages à base de Ti en fonction 

des éléments d'alliage, (b) : Structure cristallographique des mailles α et β du titane [35-38]. 

 

(b) 

La maille α La maille β 
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Pour améliorer la résistance du titane pur, des métaux tels que Al, Mo, V, Nb, Ta, Mn, Fe, Cr, 

CO, Ni et Cu y sont incorporés [23]. Les alliages de titane obtenus après incorporations des différents 

éléments d’addition (éléments alphagènes et/ou éléments betagènes) (figure I.3) peuvent être divisés 

en quatre groupes selon la microstructure présentée : α, presque α, α–β, et β (figure I.4) [14, 37] 

(tableau I.5). 

Tableau I.5 : Classification des alliages de titane par phase [15]. 
 

α α-β β 

Ti Grade 1 Ti-6Al-4V Ti-13Nb-13Zr 

Ti Grade 2 Ti-8Mn Ti-12Mo-6Zr-2Fe 

Ti Grade 3 Ti-6Al-7Nb Ti-15Mo 

Ti Grade 4 Ti-3Al-2.5V - 

 

Figure I.4 : Classification des alliages de titane [38]. 

Dans ce groupe de métaux, le titane pur et l'alliage Ti-6Al-4V sont les plus utilisés dans les 

implants. Ses qualités chimiques, thermiques et mécaniques en ont fait le matériau métallique préféré 

pour l'industrie des composants médicaux [15]. 
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I.3.1. Applications biomédicales de titane et ses alliages 

Depuis les années 1960, le titane et ses alliages sont utilisés comme biomatériaux métalliques 

dans une large gamme de traitements biomédicaux (figure I.5), y compris le traitement 

cardiovasculaire (des stents dans les vaisseaux sanguins, des stimulateurs cardiaques et des valves 

cardiaques mécaniques, etc.), l'orthopédie (tels que des implants de hanche), la dentisterie (tels que 

des implants dentaires, des brackets et des fils orthodontiques, etc.), les prothèses, ainsi que la 

chirurgie de remplacement crânio-facial et articulaire. Le titane et ses alliages peuvent être utilisés 

comme implants permanents en raison de leur bonne biocompatibilité, de leur excellente résistance à 

la corrosion, de leur intégrité mécanique et de leur stabilité favorable [18, 24]. 

 

Figure I.5 : Implant métallique dans le corps humain [39]. 

I.3.2. Biocompatibilité du titane et de ses alliages 

Par comparaison avec d'autres matériaux, métalliques ou non métalliques, et au regard des 

différents critères de biofonctionnalité, le titane et ses alliages sont très recherchés dans les                                                                         
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applications biomédicales en raison de leur combinaison exceptionnelle de propriétés mécaniques, de 

résistance à la corrosion et de biocompatibilité [23]. 

a) Caractéristiques mécaniques 

Les biomatériaux doivent avoir une biocompatibilité mécanique pour garantir une 

implantation à long terme. Il est attendu que les propriétés mécaniques d’un implant approprié pour 

une application spécifique soient presque similaires à celles de l'os naturel. Les propriétés mécaniques 

prises en compte lors de la sélection d'un biomatériau pour des applications médicales incluent la 

résistance à la traction, la dureté, le module de Young, la résistance à la fatigue et l'allongement [18]. 

Les alliages de titane possèdent de meilleures caractéristiques mécaniques que leurs 

concurrents polymères et céramiques. Cependant, pour obtenir des alliages de titane avec un module 

d'élasticité comparable à celui du tissu osseux, de nombreuses équipes de recherche se concentrent 

sur le développement d'alliages offrant le couple de propriétés « faible module d'élasticité - haute 

résistance mécanique ». La réduction du module d'élasticité des implants à base de titane est 

généralement réalisée en développant une couche poreuse en surface, soit de composition homogène 

(par dépôt d'une éponge de l'alliage), soit hétérogène (à base d'hydroxyapatite ou de céramique 

d'oxydes), ou en utilisant des alliages β métastables (tel que Ti-6Al-7Nb) [22]. Les propriétés 

mécaniques du titane et de ses alliages sont résumées dans le tableau I.6. 
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Tableau I.6 : Propriétés mécaniques du titane et de ses alliages [37, 39]. 

 

 Matériau 
σlimite 

d’élasticitMPa 

σrésistance 

ultime/MPa 
E/GPa 

 Os spongieux – 0.9–8.80 0.01–1.57 

 Os cortical 30–70 194–195 5–23 

Microstructure 

α 

cp-Ti (grade 1) 170 240 115 

cp-Ti (grade 2) 275 344 105 

cp-Ti (grade 3) 380 450 115 

cp-Ti (grade 4) 480 550 105 

Microstructure 

α+β 

Ti-6Al-4V (recuit) 825–869 895–930 110–114 

Ti-6Al-7Nb 921 1024 105 

Ti-5Al-2.5Fe 914 1033 110 

Ti-3Al-2.5V 585 690 100 

Microstructure 

β 

Ti-(10–80)Nb 760–930 900–1030 65–93 

Ti-16Nb-10Hf 730–740 850 81 

Ti-13Nb-13Zr 900 1030 79 

Ti-24Nb-0.5O 665 810 54 

Ti-24Nb-0.5N 665 665 43 

Ti-23Nb-0.7Ta-2Zr 280 400 55 

Ti-23Nb-0.7Ta-2Zr-1.2O 830 880 60 

Ti-35Nb-5Ta-7Zr 530 590 55 

Ti-36Nb-2Ta-3Zr-0.3O 670–1150 835–1180 32 

Ti-29Nb-13Ta-4.6Zr 368 593 65 

Ti-15Mo (recuit) 544 874 78 

Ti-15Mo-2.8Nb-3Al 771 812 82 

Ti-15Mo-5Zr-3Al 870–968 882–975 75 

Ti-12Mo-6Zr-2Fe 1000–1060 1060–1100 74–85 

 

σrésistance ultime : limite de résistance en traction ; E : Module d'élasticité  

 

b) Caractéristiques biologiques 

Les biomatériaux, lorsqu'ils sont introduits dans le corps humain, subissent une série de 

réactions biologiques au sein du micro-environnement biologique. Ces réactions sont influencées par 

des facteurs tels que la composition des biomatériaux, les caractéristiques de surface, et la partie 

spécifique du corps humain remplacée, impliquant des interactions avec les fluides corporels, les 

protéines, ainsi que divers types de cellules et de tissus [39]. 

De nombreuses études ont été consacrées à l'examen des interactions cellulaires avec les surfaces de 

titane. L'acte de forage et de pose de l'implant déclenche un processus inflammatoire. La première 
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étape de la réaction avec la surface du titane (figure I.6) (après l'interaction avec l'eau et les ions 

présents dans le liquide interstitiel) est l'adsorption de protéines non spécifiques. Par la suite, les 

neutrophiles et les macrophages entrent en contact avec l'implant. Il est probable que l'interaction des 

macrophages et les cytokines qu'ils sécrètent soient responsables de l'attraction des fibroblastes, ce 

qui conduit à un processus d'encapsulation du corps étranger [37]. 

 

Figure I.6 : Évolution de l'interaction de l'os humain avec un implant orthopédique sur une 

période prolongée [39]. 

c) Résistance à la corrosion 

La corrosion est définie comme l'attaque destructive d'un métal par une réaction chimique ou 

électrochimique avec l'eau, l'oxygène (O₂), le soufre (S), etc., dans son environnement. La corrosion 

des métaux dans les solutions aqueuses est inévitable car les éléments métalliques, à l'exception des 

métaux nobles, sont thermodynamiquement plus stables à l'état d'oxyde qu'à l'état métallique, selon 

leur tendance à l'ionisation [40]. A noter que l’immersion d’un métal dans un milieu aqueux, comme 

des biomatériaux ; l'interface métal/liquide se distingue par la formation d'une double couche 
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électrochimique, ce qui signifie qu'il existe d'une différence de potentiel électrochimique. La double 

couche est influencée par l’existence et la distribution des charges, qui dépendent de la solution 

(nature, composition, molécules et physisorption des cations et anions) et de son interaction avec la 

surface métallique (propriétés électroniques) [31]. 

 

Figure I.7 : Double couche électrochimique à l'interface métal-électrolyte [31]. 

Lors de la corrosion d’un métal deux réactions se produisent simultanément : la réaction 

anodique, qui se caractérise par l’oxydation du métal, telle qu'exprimée par l'équation I.1 : 

M → Mn+ + n e−…………….. (I. 1) 

Et les réactions cathodiques. En solution, deux réductions peuvent avoir lieu : la réduction du proton 

et de l’oxygène dissous : 

2H+ → 2e− + H2 ……………… (I. 2) 

O2 + 4H+ + 4e− → 2H2O……..... (I.3) 

O2 + 2H2O + 4e− → 4OH−…….. (I.4) 

La différence de potentiel entre le milieu et le métal génère le potentiel de corrosion. Les 

diagrammes de Pourbaix relient ces potentiels au pH. Ils sont très utiles pour identifier les zones de 

corrosion, de passivité et d'immunité en fonction des considérations thermodynamiques. 

Le milieu interne du corps est constitué de liquide tissulaire produisant une solution de fluide 

interstitiel très réactif qui entoure les cellules des tissus et réagit ioniquement avec les biomatériaux 

en raison de la présence d'eau, d’oxygène dissous, d'ions chlorure et sodium, de plasma, de protéines 

et d'acides aminés, notamment dans le cas de la salive [21]. Par exemple, la concentration d'ion 

chlorure dans le liquide interstitiel est de 11 mEq/L, tandis que dans le plasma, elle est de 113 mEq/L. 
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C'est une concentration suffisamment élevée pour corroder les matériaux exposés. De plus, la 

présence des acides aminés ainsi que les protéines dans les fluides corporels tendent à augmenter 

encore le taux de corrosion [37]. Généralement, la valeur du pH du corps humain en bonne santé se 

situe autour de 7,35–7,45, pour une température de 37 °C. Après le processus initial d'implantation, 

le pH passe de 5,2 à 5,6 dans les tissus denses en raison des infections et d'autres facteurs, mais revient 

à une valeur de pH de 7,4 en deux semaines [20, 21, 37]. 

       Tableau I.7 : Comparaison de la composition de quelques fluides corporels [41, 42, 43] 

 Plasma Liquide interstitiel 
Liquide 

intracellulaire 

Protéines     (g/L) 70-75 10-34 45 

Na+             (mM) 142 135 10 

K+             (mM) 4,2 4,0 159 

Ca2+libre   (mM) 1,3 1,2 1 

Mg2+         (mM) 0,8 0,7 40 

Cl-             (mM) 111 117 3 

Glucose     (mM) 5,6 5,6 - 

Lactate      (mM) 1,2 1,2 - 

Urée          (mM) 4-7 4-7 - 

Créatinine (mM) 61,9 61,9 - 

Phosphate (mM) 2,1 2,1 - 

Albumine  (g/L) 37,6–54,9 - - 

En se référant au diagramme de Pourbaix, la Figure I.8 présente un diagramme adapté du pH-

potentiel illustrant les conditions auxquelles les biomatériaux peuvent être exposés. Les différentes 

parties du corps possèdent des valeurs de pH et des concentrations d'oxygène variées. Dans les fluides 

physiologiques, la corrosion en milieu aqueux se produit dans la zone de stabilité de l'eau, entre les 

deux diagonales (Figure I.8). Lorsque les produits de corrosion du métal sont solides (oxydes, 

hydroxydes, hydrures ou sels métalliques) et recouvrent le métal, la corrosion est généralement 

ralentie et le métal se passive (région de passivité). Si ces produits sont solubles, la corrosion se 

poursuit (domaines de corrosion respectivement acide ou basique selon le pH de la solution). Lorsque 

la différence de potentiel est située dans la zone où le métal est stable, celui-ci est protégé : C’est le 

domaine d’immunité [31]. 
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Figure I.8 : Diagramme de Pourbaix des alliages métalliques, illustrant les zones 

correspondant aux différents fluides physiologiques [31]. 

Les métaux présentent différentes morphologies de corrosion en raison de divers facteurs 

influençant leur comportement face à la corrosion, tels que la microstructure et la composition du 

métal, ainsi que le pH, la température et la concentration en O₂ dissous de l'électrolyte. La 

morphologie de la corrosion en milieu biologique peut être grossièrement divisée en corrosion 

générale (uniforme) et corrosion locale (non uniforme) [21, 40]. 

➢ Corrosion générale (uniforme) : Dans ce type de corrosion, la totalité de la surface du métal 

est uniformément corrodée. La corrosion générale des alliages passifs tels que les alliages de 

titane, les alliages Co-Cr et les aciers inoxydables est rarement observée dans le corps humain. 

➢ Corrosion locale : Elle peut se manifester sous l'une des formes suivantes : 

❖ Corrosion par piqûre : La corrosion par piqûres est un type de corrosion locale qui se produit 

sur une zone très limitée tandis que la majeure partie de la surface passive reste intacte. La 

corrosion par piqûres se caractérise par la forme des piqûres, dont la profondeur est souvent 

supérieure au diamètre. La corrosion par piqûres tend à se produire sur les alliages passifs 

(tels que : aciers inoxydables, alliages Co-Cr et alliages de titane, etc.), en présence d'espèces 

halogénées telles que les ions Cl⁻, bromure (Br⁻) et iodure (I⁻), ainsi que le HF. 

❖ Corrosion par crevasses : elle se produit à l'intérieur d'une crevasse métal-métal ou métal-non-

métal. À l'intérieur de la crevasse, où la diffusion de masse est limitée, la concentration en O₂ 

dissous et le pH diminuent et les ions Cl⁻ s'enrichissent. Ce changement dans l'environnement 

chimique à l'intérieur de la crevasse provoque la dépassivation de la surface métallique à 

l'intérieur de celle-ci ; 
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❖ Corrosion intergranulaire : Elle affecte particulièrement les alliages dont les joints de grains 

sont le lieu d’accumulation de composants oxydables (carbures, impuretés, etc.) [7]. 

❖ Corrosion galvanique Lorsque deux types de métaux montrent des potentiels de corrosion 

différents individuellement et sont mis en contact électrique l'un avec l'autre dans un 

électrolyte, la corrosion galvanique se produit sur le métal ayant un potentiel moins noble. 

Exemple : Certains stents en acier inoxydable sont partiellement revêtus d'or comme 

marqueur de contraste pour un appareil de radiographie angiographique, dans le domaine de 

la dentisterie : la couronne est réalisée à partir de divers alliages de métaux nobles, il arrive 

souvent que des couronnes faites de différents types d'alliages soient utilisées à proximité l'une 

de l'autre ; 

❖ Corrosion sous contrainte : Elle provient de la combinaison de l’effet de contraintes localisées 

et d’un milieu corrosif où les contraintes augmentent fortement le processus de corrosion. 

Comparé à d'autres biomatériaux métalliques et au fil du temps, Le titane et ses alliages ont une 

résistance plus élevée contre la corrosion dans les fluides corporels humains (pH quasiment neutre). 

Ils forment rapidement une couche de passivation épaisse de quelques nanomètres, constituée 

majoritairement d’oxyde de TiO2, stable et protectrice en raison de leur affinité extrêmement élevée 

en oxygène [7, 18]. Cette couche est non toxique et inhibe les réactions auto-catalytiques entre le 

titane et les fluides corporels environnants [23]. La couche de passivation du titane est stable sur une 

large gamme de pH, de potentiel et de température [7]. 

Les alliages de titane, les alliages Co-Cr et les aciers inoxydables ne sont généralement pas dans un 

état actif dans les environnements physiologiques (figure I.9) et se passivent spontanément. Le film 

passif des aciers inoxydables est plus sensible aux ions Cl⁻ que ceux des alliages de titane et des 

alliages Co-Cr [40]. 

Il est généralement reconnu que le titane présente une grande stabilité et une excellente résistance à 

la corrosion in vitro. Cependant, des études ont montré une accumulation de titane dans les tissus 

adjacents à l'implant, ce qui suggère une libération d'ions métalliques et un certain degré de corrosion 

in vivo [37]. 
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Figure I.9 : Illustration schématique de la courbe de polarisation anodique d'un métal passif 

[40]. 

Gurappa et al. [22] ont réalisé une étude comparative du comportement électrochimique du titane pur, 

de l’alliage Ti–6Al–4V, de l’acier inoxydable 316L et d’un alliage à base de cobalt dans une solution 

désaérée de Hanks à une température de 37°C. Il a été constaté que l’alliage Ti-6Al-4V présente une 

bonne stabilité du film avec un faible taux de corrosion. 

Dans une autre étude, Hamid Reza et al. [22] ont étudié le comportement à la corrosion du titane 

commercialement pur (CP-Ti), de l’alliage Ti-6Al-4V et de l’acier inoxydable 316L dans la solution 

de SBF à 37 °C en utilisant le test de polarisation cyclique. Les résultats ont montré que le CP-Ti 

présente des propriétés de corrosion supérieures à celles de l’alliage Ti-6Al-4V et de l’acier 316L. 

Deux principales méthodes peuvent améliorer la biocompatibilité du titane et de ses alliages. 

Premièrement, la réduction des éléments toxiques a conduit au développement d'alliages de titane de 

type β, qui montre une meilleure viabilité cellulaire et des taux de croissance supérieurs par rapport 

aux alliages traditionnels Ti–6Al–4V. Deuxièmement, les techniques de modification de              

surface [39, 44]. 

 

 

Ecorr : potentiel de corrosion, Epp : potentiel de passivation, EF : potentiel de Flade, Epit : potentiel de 

piqûration, Etp : potentiel transpassif, Icrit : densité de courant passive critique, et Ips : densité de courant 

passive 
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I.3.3. Traitements de modification de surface de titane  

Actuellement, il existe de nombreuses méthodes de traitement de surface, comprenant des 

méthodes chimiques et physiques. Parmi les méthodes physiques, on trouve le fraisage, le laser, le 

sablage et l'usinage par décharge électrique (EDM). Les méthodes chimiques incluent le traitement 

acide et alcalin, la nitruration et le traitement plasma. En outre, certaines méthodes électrochimiques 

sont disponibles, telles que l’électrodéposition (dépôt électrolytique et dépôt électrophorétique), 

l'électropolissage, le polissage électrolytique, l'oxydation anodique et l'oxydation micro-arc (MAO, 

également connue sous le nom d'oxydation électrolytique plasma). Les avantages et les inconvénients 

des différentes méthodes de traitement de surface sont présentés schématiquement à la figure I.10. 

Ces techniques peuvent améliorer la biocompatibilité de la surface du matériau en modifiant la 

morphologie, la mouillabilité, la rugosité, la charge de surface et les propriétés fonctionnelles de la 

surface de différentes manières afin de répondre aux exigences d'application [17, 20, 24]. 

Les composites en titane-céramique (TCC) sont devenus un choix de matériau prometteur pour les 

implants orthopédiques en raison de leur combinaison unique de résistance, de résistance à l'usure et 

de biocompatibilité pour les implants osseux et l'ostéo-intégration. Des études récentes indiquent que 

les TCC sont principalement composés de titane et de céramiques bioactives comme l'hydroxyapatite 

(HA), le phosphate de calcium et la wollastonite. Ces composites sont développés en utilisant diverses 

techniques, y compris la projection plasma et les méthodes électrophorétiques [39]. 

Dans notre étude, nous nous sommes concentrés uniquement sur les procédés opérant à basse 

température et en milieu liquide, en particulier l'électrodéposition. Cette méthode permet de revêtir 

des formes complexes telles que les implants dentaires et de former des phases de phosphate de 

calcium réactives et solubles [20]. 
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Figure I.10: Diverses méthodes de modification de surface avec leurs avantages, inconvénients 

et applications respectifs [17, 23]. 

I.4. Les phosphate de calcium 

Les phosphates de calcium (CaP) constituent une grande famille de matériaux céramiques. Ils 

sont très utilisés dans le domaine de la santé depuis les années 1980 [45]. Les biomatériaux à base de 

CaP sont bioactifs et possèdent une composition et une structure similaires à la phase minérale de l'os 

et peuvent être traités pour avoir des propriétés ostéoconductrices. En raison de cette similarité, les 

CaPs sont des substituts osseux de choix en chirurgie orthopédique et maxillo-faciale. De plus, ils ont 

une forte affinité pour l'adsorption des protéines et des facteurs de croissance, ce qui influence à son 

tour l'ostéoinductivité [27, 46].  

Les phosphates de calcium regroupent un grand nombre de composés, dont la plupart résultent de la 

neutralisation des différentes acidités de l’acide orthophosphorique. Ces composés se présentent soit 

sous des phases cristallines bien définies, soit sous des phases amorphes. Ils peuvent exister sous 

forme hydratée, hydroxyde ou anhydre [19, 45] (figure I.11). 
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Figure I.11 : Concentrations ioniques en équilibre triprotique de l'acide phosphorique en 

solution en fonction du pH [45]. 

 

Cette polyvalence permet aux CaPs d’être utilisés dans de nombreuses applications                   

biomédicales [27, 39, 47] : comme revêtements d'implants (ces revêtements comprennent 

l'hydroxyapatite, la fluor-apatite, la fluor-hydroxyapatite et le phosphate tricalcique β), sous forme de 

pâtes moulables ou de ciment osseux injectable CaP, ou encore sous forme de granulés ou de blocs 

pour la régénération osseuse guidée. Les granulés poreux de CaP peuvent également être utilisés 

comme dispositif de libération de médicaments afin de libérer des médicaments (antimicrobiens) in 

situ. 

Les principaux phosphates de calcium disponibles sur le marché des biomatériaux sont répertoriés 

dans le Tableau I.8 et classés selon leur rapport molaire Ca/P. Cette caractéristique est fréquemment 

utilisée car elle englobe les propriétés cristallographiques, morphologiques et chimiques des CaP, et 

également leur stabilité/réactivité chimique et leur cinétique de dissolution. En effet, la dissolution en 

milieu biologique est inversement proportionnelle au rapport Ca/P [45]. Les phosphates de calcium 

les plus utilisés sont le phosphate tricalcique β (TCP) et l’hydroxyapatite [27].  
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Tableau I.8 : Classification des phosphates de calcium [45]. 

 

*domaine da stabilité du pH dans une solution aqueuse à 25°C. 

[a] stable au-dessus de 100°C 

[b] ce composé ne se précipite pas à partir d’une solution aqueuse 

[c] Toujours métastable 

[d] Dans le cas x=1 (la condition aux limites avec Ca/P=1,5), la formule chimique de CDHA est 

comme suit : Ca9(HPO4)(PO4)5(OH). 
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I.5. Revêtements d’hydroxyapatite (HAP) pour implants métalliques  

L'hydroxyapatite est utilisée depuis plusieurs décennies comme revêtement dans l'industrie 

biomédicale, notamment pour les implants dentaires et orthopédiques [7]. Les recherches indiquent 

que les implants en titane et en alliage de titane revêtus d'hydroxyapatite favorisent une formation 

plus rapide de l'ostéoïde que leurs homologues non revêtus. Cependant, ces revêtements rencontrent 

des défis tels qu'une faible résistance à l'adhérence et un stress résiduel élevé, ce qui peut entraîner 

un décollement au fil du temps. Tandis que, les dérivées d’HAp obtenues en remplaçant les groupes 

OH- dans l'hydroxyapatite par des ions F- présentent une stabilité accrue en raison de leur solubilité 

réduite dans les fluides corporels. De plus, la concentration de F- joue un rôle crucial dans la 

performance de ces revêtements biocéramiques [39]. 

I.5.1. Hydroxyapatite 

L'hydroxyapatite (HAp) est la forme minérale des apatites de calcium que l'on trouve dans la 

nature [48]. La découverte de l'HAp remonte au début du 19 siècle, lorsqu'elle a été identifiée pour la 

première fois comme le principal composant minéral des os humains. Alors que l'HAp naturelle 

dérivée de sources osseuses était initialement utilisée en recherche, le besoin d'un matériau plus 

standardisé et contrôlable a conduit au développement de l'HAp synthétique. Dans les années 1980, 

les chercheurs ont réussi à synthétiser l'HAp en utilisant diverses méthodes [49]. Une étude 

comparative entre l'hydroxyapatite synthétique et naturelle est illustrée dans le tableau I.9. 

L'hydroxyapatite biologique, souvent pauvre en calcium, contient toujours des groupes carbonates 

dans sa structure [19]. 

Tableau I.9 : Etude comparative entre l’HAp biologique et synthétique (% en poids) [19]. 

 Ca/P Ca P Na K Mg CO3
2- 

HAp biologique 1,65 24,5 11,5 0,7 0,03 0,55 5,8 

HAp synthétique 1,67 39,6 18,5 traces traces traces - 

L’HAp est un composé qui a attiré une attention considérable dans le domaine des sciences 

des matériaux en raison de son évolution remarquable d'un biomatériau simple à un matériau 

fonctionnel avancé. En tant que principal composant inorganique de l'os humain, l'HAp possède des 

propriétés uniques qui la rendent très utilisée pour diverses applications au-delà de son contexte 

biologique [49]. 
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Le revêtement d'hydroxyapatite est l'une des techniques les plus utilisées pour améliorer la 

biocompatibilité d'un biomatériau, tel qu'un alliage de titane [10]. Sous forme de couches minces 

(films) ou de revêtements, l’HAp maintient l’intégrité mécanique du dispositif métallique de la 

prothèse ou de l’implant. Compte tenu de son excellente bioactivité, l’HAp favorise le développement 

du tissu osseux naturel sur le dispositif prothétique par la formation d’une fine couche d’os attachée 

à l’os préexistant [7]. 

I.5.2. Structures et propriétés 

L'HAp est un composé de phosphate de calcium avec la formule chimique                    

Ca10(PO4)6(OH)2 [49]. Selon le rapport molaire Ca/P dans la structure apatite, la composition 

chimique de l'HAp peut varier. Une HAp avec un rapport atomique Ca/P d'environ 1,67 est dite 

stœchiométrique, tandis que les autres apatites (1,5 < Ca/P < 1,67) sont appelées apatites                    

déficientes [19]. 

L'HAp existe sous deux structures cristallines : monoclinique ou hexagonale. L'HAp 

monoclinique est thermodynamiquement stable par rapport au système hexagonal, où la principale 

différence entre les deux réside dans l'orientation des groupes hydroxyles colonnaires présents dans 

le réseau cristallin. Tandis que, la phase hexagonale est plus utilisée car la forme monoclinique est 

facilement déstabilisée par la présence d'impuretés et d'ions étrangers. Le système cristallin 

hexagonal, illustré à la Figure I.12, appartient au groupe d'espace P63/m. La forme hexagonale est 

caractérisée par les paramètres de réseau suivants : a = b = 9,418 Å, c = 6,884 Å, α = β = 90°,                                

γ = 120° [50, 51]. 

 

Figure I.12 : Illustration schématique du système cristallin hexagonal de l'HAp (a) Projection 

dans le plan de base (001) de la cellule élémentaire de l’hydroxyapatite (b)   [7, 52]. 

(a) (b) 
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La structure cristalline d’HAp est composée d'un empilement de tétraèdres PO4 qui forment 

le squelette de la structure apatitique. Cet empilement forme deux types de tunnels parallèles à l’axe 

c (perpendiculaires au plan (001)) [53, 54]. Le premier tunnel a un petit diamètre (environ 2,5 Å), est 

occupé par quatre atomes de calcium, appelés Ca(I), entourés par neuf atomes d’oxygène des 

groupements phosphate PO4. Le second type de tunnel, d’un diamètre de 3 à 4,5 Å, contient six autres 

cations de calcium, appelés Ca(II), située à z = ¼ et ¾ et formant 2 triangles équilatéraux alternés 

autour de l’axe sénaire hélicoïdal. Les ions OH- se logent le long de cet axe [27, 54, 55]. 

 

Figure I.13 : Projection de la structure de l’hydroxyapatite selon les plans (001) et (010) [19]. 

L’hydroxyapatite est faiblement soluble dans l’eau distillée, soluble dans les solutions acides 

et insoluble dans les solutions alcalines. La solubilité de l’hydroxyapatite dépend d’un ensemble de 

paramètres : le rapport Ca/P, le dégrée de cristallinité, les dimensions des cristallites, le taux de 

porosité et le degré de frittage [27]. 

I.5.3. Substitution dans la structure apatitique  

Il a été confirmé que les tissus durs tels que l'os, la dentine et l'émail sont non seulement 

composés de calcium et de phosphate, mais contiennent également divers ions d'oligo-éléments et 

des minéraux, tels que les ions CO3
2-, Sr2+, Mg2+, Zn2+, Na+, Cl-, F-, K+, Si4+, Cr2+, Co2+, et plus encore 

[56]. Un aperçu de la fonction et du contenu des oligo-éléments et des minéraux dans l'os, la dentine 

et l'émail humains est présenté dans le Tableau I.10.  
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Tableau I.10 : Le contenu et la fonction des oligo-éléments et des minéraux dans l'os 

humain, la dentine et l'émail [56]. 

Eléments Os Dentine Email 

Rayon 

ionique 

(A°)       

(Ca 0,99) 

Fonction 

CO3
2- 

(wt.%) 
7,40 5,60 3,50 - 

Stimule la différenciation des ostéoblastes. 

Dissolution rapide in vivo et in vitro. 

Sr 

(wt.%) 
0,05 0,04 0,03 1,12 

Favorise la prolifération et la différenciation des 

ostéoblastes. 

Inhibe l'activité des ostéoclastes et la résorption 

osseuse. 

Mg 

(wt.%) 
0,72 1,23 0,44 0,66 

Favorise l'ostéointégration et la croissance 

osseuse. 

Améliore la résistance. 

Na 

(wt.%) 
0,90 0,60 0,50 0,98 

Améliore l'adhésion cellulaire. Favorise la 

résorption et le métabolisme osseux. 

K 

(wt.%) 
0,03 0,05 0,08 1,33 

Favorise le processus de nucléation minérale de 

l'apatite. Améliore la conductivité. 

F (wt.%) 0,10 0,07 0,01 1,36 
Inhibe l'adhésion bactérienne. Stimule la 

croissance et la formation osseuses. 

Cl 

(wt.%) 
0,13 0,01 0,30 1,81 

Augmente l'acidité de la surface. Affecte 

positivement le processus de résorption osseuse. 

Ag 

(ppm) 
 2,00 0,60 1,28 

Propriétés antibactériennes. Augmente 

l'ostéointégration. 

Mn 

(ppm) 
0,17 0,60 0,60 0,80 

Régule la prolifération et la différenciation des 

ostéoblastes. 

Si (ppm) 500    

Important dans la formation de l'apatite. 

Optimise la prolifération cellulaire et la 

néovascularisation. 

Cu 

(ppm) 
0.2   0,65 

Inhibe l'adhésion bactérienne. 

Améliore la bioactivité. 

Zn 

(ppm) 
0,04   0,74 

Active les enzymes liées au métabolisme 

osseux. 

Inhibe la différenciation des ostéoclastes et 

favorise l'activité des ostéoblastes. 

 

La structure cristalline de l'hydroxyapatite contient deux types de tunnels (de type I et de type 

II), qui lui confèrent la capacité d'échange d’ions (substitution) au site calcium et au site phosphore 

ou hydroxyle [19]. Par exemple, les anions OH-, Cl- et F- peuvent se substituer les uns aux autres au 

niveau des sites de canaux dans presque toutes les proportions [55]. Des complexes anioniques 

trivalents (VO4
3-, MnO4

3-, AsO4
3-, bivalents (CO3

2-, SO4
2-, HPO4

2-) ou tétravalents (SiO4
4-, GeO4

3-, 

etc.) peuvent remplacer le groupement phosphate (PO4
3-) et un grand nombre de cations métalliques 

monovalents (N+ , K+), bivalents (Sr2+, Pb2+, Ba2+, Mn2+, Cd2+,Co2+, Mg2+, etc.) et trivalents (Cr3+, 

Al3+, Fe3+, Gd3+ , ions des terres rares REE3+, etc.) peuvent se substituer au calcium (Ca2+).                               
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Le tableau I.11 rassemble des exemples de substitutions dans la structure de l’hydroxyapatite par des 

éléments présents dans la phase minérale de l’os [19, 27, 55]. 

Tableau I.11 : Quelques exemples de substitutions dans la structure de l’hydroxyapatite [27]. 

 

Cependant, tous les cations ne se substituent pas avec la même facilité et les quantités insérées 

dépendent aussi bien de la taille du cation que de sa charge. Dans le cas de substitutions de même 

charge, le paramètre important est de minimiser l’écart en taille par rapport au cation                                            

de référence [19]. 

De plus, L'incorporation d'ions dans la structure de l'HA peut entraîner certaines modifications 

structurelles, détectables à l'aide de diverses techniques analytiques. La substitution ionique dans la 

structure apatitique peut affecter la structure cristalline, la cristallinité, la charge de surface, la 

solubilité et d'autres propriétés essentielles, entraînant des changements majeurs dans les 

performances biologiques lors de l'implantation [55, 56]. 

Le dopage de l'hydroxyapatite par différents ions, en substituant des sites spécifiques dans sa 

structure cristalline, offre une voie prometteuse pour ajuster sa composition chimique et ainsi 

optimiser ses propriétés physico-chimiques pour des applications biomédicales, notamment les 

revêtements à base d'hydroxyapatite synthétique [27, 56]. 
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Pour cette raison, de nombreuses études se sont penchées sur le dopage des revêtements 

d'hydroxyapatite (HA) par des ions biologiquement fonctionnels. Par exemple, Weichang Xue et al. 

[57] Ont mis en évidence l'intérêt des apatites dopées au strontium pour les revêtements d'implants 

orthopédiques et dentaires, en raison de leurs propriétés antibactériennes. 

Vranceanu et al. [58] ont utilisé une cellule électrochimique typique à trois électrodes pour effectuer 

une déposition électrochimique en mode courant constant pulsé, incorporant différentes 

concentrations de Mg dans la structure de l'HA. Le revêtement d'HA dopé au Mg montre une 

cristallinité et une taille des cristaux accrues par rapport au revêtement d'HA non dopé. Ils ont 

également observé que ces revêtements dopés au magnésium modifiaient le comportement 

électrochimique des implants métalliques, notamment en ajustant leur taux de dissolution. 

Li et al. [59] ont déposé différentes teneurs en cuivre d'hydroxyapatite cuivrique (CuHA) sur une 

surface de titane pur par dépôt électrochimique. Ils ont constaté que le revêtement de CuHA 

présentant une teneur en cuivre de 1,57 % possédait une bonne morphologie de surface, des propriétés 

antibactériennes et une bonne biocompatibilité, ce qui en ferait un matériau candidat prometteur pour 

des applications biomédicales. 

Bai et al. [60] ont utilisé la technologie de projection plasma par suspension pour préparer un 

revêtement d'hydroxyapatite fluorée (FHA) sur un substrat en titane (Ti). Selon l'évaluation 

électrochimique, le substrat en Ti avec revêtement FHA a montré une résistance à la corrosion 

supérieure à celle du Ti non revêtu. Les résultats du test de solubilité révèlent que l'incorporation 

d'ions fluorures (F-) améliore la résistance à la dissolution du revêtement d'HA. 

Comparée à l’hydroxyapatite, les apatites substituées aux ions fluorures présentent 

d’excellentes propriétés biologiques, mises en évidence par une réduction significative de la solubilité 

de l’hydroxyapatite [27]. 

I.6. Fluorapatite et Fluorhydroxyapatite  

Pour améliorer l'intégration chimique et la biocompatibilité à long terme des systèmes 

implantés, l'état de surface est l'un des facteurs les plus importants. À cette fin, les revêtements 

prothétiques comme l'hydroxyapatite phosphocalcique (HA : Ca10(PO4)6OH2) ont émergé au cours 

des trente dernières années comme des matériaux prometteurs en raison de leur composition chimique 

très proche de celle de l'os. Afin de se rapprocher de la partie minérale de l'os qui contient de 

nombreux substituts ioniques, des études ont été menées sur l'influence de divers ions, tels que l’ion 
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fluorure (F-) [61]. Ce dernier qui est un élément crucial dans la formation des os et est considéré 

comme un facteur non hormonal. De plus, il est également nécessaire pour la prévention des caries 

dentaires et le traitement de l'ostéoporose [56]. 

Les apatites fluorées ont été largement étudiées durant les dix dernières années en raison de leurs 

grandes stabilités chimique et thermique [54]. De manière générale, l’ion halogène F- a la capacité de 

s’incorporer au niveau de la structure de l’hydroxyapatite, jusqu’à remplacement total des 

groupements hydroxyle, pour donner lieu à la formation de la fluoroapatite (FA) de formules 

chimiques Ca10(PO4)6F2 [27]. Les structures de l'hydroxyapatite (HA) et de la fluoroapatite (FA) sont 

très similaires [55]. Tandis que, la substitution partielle d’ion fluorure dans le réseau apatitique forme 

la fluorhydroxyaptite (FHA, Ca 10 (PO 4) 6 (OH) 2−xFx où 0 < x < 2, x est le degré de fluoration) [54, 

62]. En comparaison avec les revêtements en hydroxyapatite (HA), les revêtements en FHA 

pourraient offrir une dissolution plus faible, une meilleure déposition de la couche semblable à 

l'apatite, une meilleure adsorption des protéines, une attache cellulaire comparable ou meilleure et 

une activité améliorée de la phosphatase alcaline en culture cellulaire [61]. 

Récemment, de nombreux chercheurs [62] se sont concentrés sur l'application de 

l'hydroxyapatite fluorée (FHA) comme revêtements bioactifs pour fournir à la fois une stabilité 

précoce et une performance à long terme. 

Farley et al. (1983) [63] ont démontré que le fluor stimulait la formation osseuse à faibles doses, mais 

qu'un excès pouvait induire des pathologies squelettiques comme la fluorose. 

S. Zhang et al. [64] ont fabriqué un revêtement dense et uniforme d'hydroxyapatite fluorée (FHA) sur 

des substrats de Ti6Al4V par la méthode de trempage sol-gel. Les résultats ont montré que les 

rapports Ca/P des revêtements sont presque égaux à la valeur stœchiométrique (1,67). De plus, les 

essais de rayure ont démontré une corrélation positive entre la teneur en fluor et l'adhérence du dépôt, 

cette dernière s'améliorant jusqu'à 35 % sur le substrat en titane. Cette amélioration de l'adhérence est 

bien plus marquée à des températures de cuisson plus élevées. L'augmentation de l'adhérence provient 

probablement de la formation de liaisons chimiques à l'interface et de la réduction du désaccord 

thermique due à l'incorporation du fluor dans la structure de HA. En conséquence, l'interface entre le 

revêtement et le substrat devient plus ductile. 

Y. Huang et al. [65] ont développé un revêtement de ZnFHA sur une surface d'implant en Ti-cp par 

électrodéposition. Ils ont également étudié la résistance à la corrosion et la réponse cellulaire 

associées à ce matériau. La morphologie en forme d'aiguille des cristaux nanostructurés de ZnFHA 
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présentait un diamètre d'environ 100 nm. Le co-dopage de F- et de Zn2+ dans HA a considérablement 

réduit la porosité. De plus, le revêtement est devenu plus dense avec cette approche. Le revêtement 

de ZnFHA offre un taux de corrosion significativement plus faible (0,11 mm/an) que le matériau non 

revêtu, grâce à la formation d'une couche dense et nanostructurée d'apatite qui assure une protection 

efficace du substrat contre la corrosion. 

J. Cao et al. [66] ont ajouté du fluorure de calcium à un revêtement d'hydroxyapatite (F-HA) pour 

former un revêtement bioactif biomimétique par dépôt laser pulsé. Les effets de dégradation du 

revêtement F-HA ont été analysés dans un fluide corporel simulé (SBF). Selon leurs résultats, le 

revêtement HA dopé au CaF2 peut améliorer significativement l'activité de cicatrisation osseuse dans 

les premiers stades d'un défaut osseux. 

I.7. Revêtements en HA multi-substitués 

Plusieurs études ont été menées sur les substitutions ioniques multiples [51, 55, 56] afin 

d'obtenir des systèmes dont la composition chimique et les propriétés structurales se rapprochent 

d’avantage des bio-apatites naturelles. Des co-substitutions cationiques [62], anioniques [55] et 

anionique-cationiques [61, 62, 65] ont été réalisées sur l'hydroxyapatite. Des cations tels que Mg2+ et 

Cu2+ ont été co-substitués avec le fluor dans l’hydroxyapatite pour former respectivement la Mg-FHA 

[67], la Cu-FHA [62] et la MgCu-FHA, afin de combiner les avantages de ces cations avec la faible 

solubilité de la FHA. Ces substitutions d'oligo-éléments ont conduit à de nouvelles propriétés 

physico-chimiques, mécaniques et biologiques par rapport aux matériaux non substitués. 

I.7.1. Substitution de magnésium dans la structure de Fluorhydroxyapatite 

Le magnésium est l'un des ions clés de l'organisme humain, et environ 60 % du Mg2+ est 

stocké dans l'os humain. Les ions Mg2+ peuvent influencer positivement le métabolisme osseux, 

réguler l'activité des ostéoblastes et des ostéoclastes, l'adhésion et la prolifération cellulaire, ainsi que 

la différenciation des cellules souches en phénotype ostéoblastique [51]. Le remplacement par des 

ions Mg2+ peut modifier la taille et la densité des nanoparticules d'hydroxyapatite (HA), associées à 

des propriétés mécaniques spécifiques de l'os. Le dopage au Mg2+ peut conduire à une meilleure 

adhésion des ostéoblastes et à une activité biologique accrue par rapport à l'HA pure, car l'ajout de 

magnésium rapproche l'hydroxyapatite calcique de l'os naturel. De plus, une carence en magnésium 

peut nuire à la croissance osseuse et à la densité osseuse, conduisant finalement à une fragilité              

osseuse [56]. 
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Cai et al. [67] Ont utilisé l'incorporation de magnésium (Mg) et de fluor (F) pour améliorer la 

bioactivité des revêtements d'hydroxyapatite (HA) (Ca10-xMgx(PO4)6F(OH), x=1) sur les alliages de 

Ti6Al4V. Dans leurs travaux suivants, Cai et al. [68] ont déterminé un effet positivement significatif 

des ions Mg2+ sur la prolifération cellulaire (MG63) et la différenciation tardive à x=1,5. Enfin, ils 

ont étudié l'interface entre le revêtement Mg-FHA et le substrat Ti6Al4V, et ont démontré que 

l'incorporation des ions Mg2+ dans le revêtement FHA améliore la résistance à la décohésion grâce à 

la diffusion mutuelle des éléments entre le revêtement et le substrat, et à la formation conséquente de 

liaisons chimiques. 

J. Cao et al. [69] ont élaboré des revêtements Mg-F-HA sur la surface d'un substrat de titane par dépôt 

laser pulsé. L'effet de l'ajout de Mg et de F sur les propriétés des revêtements a été analysé. Les études 

de bioactivité in vitro ont été consacrées à l'évaluation du comportement de dissolution et de 

précipitation du revêtement HA dopé au Mg et au F dans un liquide simulant le fluide corporel (SBF) 

sur une période d'immersion à 37 ± 0,5 °C pendant 7 et 14 jours. Les résultats ont indiqué que le 

revêtement HA dopé au Mg et au F pouvait accélérer la formation d'une couche d'apatite à la surface 

après immersion dans le SBF et également induire la prolifération cellulaire. 

Kheradmandfard et Fathi [70] ont préparé des nano-poudres de fluoroapatite magnésienne (Mg-FA) 

avec différentes teneurs en magnésium (Ca10[1]xMgx(PO4)6F2, où x=0 ; 0,25 ; 0,5 ; 0,75 et 1) par la 

méthode sol-gel. L'incorporation d'ions magnésium dans la FA a entraîné une diminution des 

paramètres de réseau, et seule une partie du magnésium est entrée dans le réseau de la FA, tandis que 

le reste a formé du MgF2. Dans leurs recherches ultérieures [71], Kheradmandfard et Fathi ont 

constaté qu'avec l'augmentation de la substitution par le magnésium, la solubilité des nanopoudres et 

l'adsorption des ions Ca2+ à la surface des poudres augmentaient simultanément. Il a été conclu que 

la substitution par le magnésium améliore la bioactivité de la FA. 

I.7.2. Substitution du cuivre dans la structure de Fluorhydroxyapatite 

Le cuivre (Cu) [56], l'un des oligo-éléments les plus abondants dans le corps humain, joue un 

rôle important dans le système immunitaire, la synthèse des acides nucléiques, l'élimination des 

radicaux libres, les réactions enzymatiques et la formation des tissus osseux. Par exemple, le cuivre 

présente des propriétés antibactériennes, ostéogéniques et angiogéniques. Il a été utilisé pour 

améliorer la bioactivité et les propriétés antibactériennes des implants dentaires en titane.  
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Cependant, au-delà d'une certaine concentration, la présence de cuivre peut être toxique pour 

l'homme. 

F. Bir et al. [62] ont préparé un revêtement d'hydroxyapatite co-substitué avec Zn, Ag, Cu et F (Zn-

FHA, Ag-FHA et Cu-FHA) sur des substrats en acier inoxydable 316L par une technique de dépôt 

électrochimique à différentes températures. Selon leurs résultats, le processus de dépôt 

électrochimique a été utilisé avec succès pour la synthèse de revêtements de fluorohydroxyapatite 

monophasique dopée avec des ions métalliques. De plus, tous les échantillons de FHA dopés 

présentent une excellente activité antimicrobienne « in vitro » contre les micro-organismes. 

Totea et al. [72] ont synthétisé par électrodéposition des revêtements hydrophile, biomimétiques, à 

base de phosphate fluoré, dopés avec divers ions (Cu2+, Zn2+) sur un alliage CoCrMo. Ils ont observé 

que l'incorporation de Cu ou Zn, ou des deux, dans les revêtements fluorés induit une diminution de 

la cristallinité et une augmentation de l'angle de contact, tout en restant dans le domaine hydrophile. 

Les revêtements sont non hémolytiques, à l'exception du FHA dopé au Zn qui est légèrement 

hémolytique. Concernant l'influence des ions dopants sur l'activité antibactérienne, la meilleure est 

attribuée au revêtement FHA incorporant du Cu. 

I.7.3. Co-substitution cationique dans la structure de Fluorhydroxyapatite 

L'introduction de multiples anions et cations dans la structure de l'HA constitue une approche 

novatrice visant à exploiter l'effet synergique des dopants multi-élémentaires. L'incorporation de 

diverses substitutions ioniques renforce non seulement la stabilité structurale mais améliore 

également la biocompatibilité et les propriétés antibactériennes. De plus, cette stratégie confère une 

plus grande adaptabilité à l'HA. Il convient de mentionner que le nombre d'articles de recherche sur 

le mécanisme de dopage binaire, ternaire et multi-ionique dans les structures HA est limité [56]. 

Xiao et al. [51] ont obtenu de l'hydroxyapatite co-substituée avec Zn/Sr/F. La substitution des ions 

Zn²⁺ et Sr²⁺ dans le réseau cristallin entraîne des distorsions et des déformations du réseau, ce qui 

entrave de nouvelles substitutions et entraîne une diminution du degré de substitution. Cependant, le 

degré de substitution des ions Zn²⁺ et Sr²⁺ augmente lorsque l'hydroxyapatite contient des ions F⁻ en 

raison d'une plus grande stabilité du réseau. Le même relargage rapide des ions Zn²⁺ et Sr²⁺ a été 

observé dans les études de Zhang et al. [73]. Cependant, l'incorporation des ions F⁻ diminue la 

solubilité et le relargage des ions. De plus, la co-substitution Zn/Sr a augmenté la prolifération des 
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cellules MC3T3-E1 et la sécrétion de phosphatase alcaline (ALP), tandis que la co-substitution 

Zn/Sr/F a encore amélioré la performance biologique de l'hydroxyapatite, indiquant un rôle crucial 

des ions F⁻ [51]. 

V. Sanyal et al. [74] ont étudié la contribution des ions Sr²⁺ et Zn²⁺ substitués dans la structure de la 

fluorohydroxyapatite (Ca₁₀(PO₄)₆F₀,₅(OH)₁,₅, FHA). Leurs résultats suggèrent que la co-substitution 

du strontium et du zinc dans la FHA améliore de manière significative ses propriétés mécaniques et 

sa bioactivité. En ajustant les concentrations de ces ions, il est possible d’obtenir les propriétés 

souhaitées, ce qui pourrait ouvrir la voie à des applications dans le domaine biomédical. 

I.8. Méthodes de synthèse 

Il existe plusieurs méthodes pour déposer l'hydroxyapatite (HAp) de manière générale et la 

FHA (pure ou dopée) de manière spécifique sur les implants métalliques [61, 75]. La plupart des 

procédés industriels utilisent des techniques à haute température, incompatibles avec la préservation 

de la stœchiométrie nanocristalline des apatites. Ainsi, afin d’assurer une haute réactivité de surface 

du matériau, il est préférable d’utiliser des méthodes de revêtement à basse température [76], telles 

que les procédés d’électrodéposition. Voici quelques techniques de synthèse [61, 75, 65]: 

I.8.1. Précipitation humide  

Cette méthode consiste à mélanger des précurseurs de calcium et de phosphate dans une 

solution aqueuse, ce qui entraîne la précipitation de l'HAp. Les paramètres du processus, tels que le 

pH, la température et le temps de réaction, peuvent être ajustés pour contrôler la taille, la morphologie 

et la cristallinité des particules d'HAp obtenues [49]. 

I.8.2. Le dépôt par laser pulsé (DLP)  

C’est une technique de dépôt physique de vapeur également connue sous le nom d'ablation 

laser pulsée (ALP). Il s'agit d'une méthode consistant à bombarder un objet avec un laser, puis à 

déposer le matériau issu de ce bombardement sur différents substrats pour former un précipité ou un 

film. La température du substrat pendant le dépôt DLP du film se situe généralement entre 350 et 600 

°C, assurant ainsi la formation d'un revêtement hautement cristallin et monophasique sur le matériau 

implantaire, distribué uniformément à la surface du film. Même en DLP, la température du substrat 

affecte fortement le résultat final du dépôt, et en modifiant la température de dépôt, la texture, la 

rugosité et la cristallinité de la surface du revêtement peuvent être finement ajustées. Un revêtement 

dense ou poreux peut être obtenu par un choix judicieux des paramètres de dépôt. Le revêtement DLP 

présente une forte adhésion au substrat et montre une bonne biocompatibilité et bioactivité [56]. 
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I.8.3. Sol-Gel 

La méthode sol-gel implique l'hydrolyse et la condensation de molécule précurseur pour 

former un sol, qui est ensuite transformé en gel et ensuite calciné pour obtenir l'HAp. Cette technique 

offre un meilleur contrôle sur la composition, l'homogénéité et la porosité du matériau obtenu [49], 

et est considérée comme une technologie de revêtement simple, peu coûteuse et durable. Les 

précurseurs de CaP les plus couramment utilisés sont le nitrate de calcium et le pentoxyde de 

phosphore, et deux solvants (généralement l'eau et l'éthanol) sont ajoutés lors de la préparation de la 

solution. Le mélange résultant est ensuite chauffé à reflux à différentes températures. Pour obtenir 

une suspension Sol-gel, le solvant est évaporé pour obtenir une solution plus visqueuse, ce qui aboutit 

au Sol-gel. Les principaux facteurs qui influencent la préparation Sol-gel incluent la valeur du pH, 

l'équilibre chimique et le temps [56]. 

I.8.4. Hydrothermal/ Solvothermal 

La synthèse hydrothermale ou solvothermale [49] implique la réaction de précurseurs de 

calcium et de phosphate dans une solution aqueuse à haute pression et haute température. Ce 

processus permet la formation d'HAp hautement cristallin avec une taille et une morphologie des 

particules contrôlées. 

I.8.5. Pulvérisation cathodique magnétron à radiofréquence (RF-MS) 

Le revêtement d'HA par cette méthode a été appliqué avec succès sur la surface du titane (Ti) 

en utilisant la RF-MS. L'équipement typique pour la préparation du revêtement en HA comprend une 

chambre à vide, un générateur RF, un réseau d'adaptation, un magnétron, et un système de 

refroidissement. La pulvérisation se réfère au processus par lequel les atomes ou les molécules de 

certains matériaux sont bombardés et éjectés par des ions à haute énergie dans une chambre à vide, 

qui peuvent être obtenus en mode courant continu (DC) ou en mode radiofréquence (RF). Cependant, 

le revêtement en HA ne peut être déposé qu'en mode RF, car le mode DC nécessite que le matériau 

déposé soit conducteur. Le revêtement obtenu peut être très mince avec une épaisseur très uniforme 

et peut couvrir efficacement les irrégularités de surface. La morphologie de surface et la rugosité 

peuvent être contrôlées par un recuit post-déposition. Cependant, l'une des principales limitations de 

cette technique est que la composition du revêtement peut différer de celle de la cible déposée. Le 

rapport Ca/P du revêtement peut varier dans une large gamme (1,6 à 2,6 voire plus) et est 

généralement supérieur à celui des cibles en HA, en fonction du système de pulvérisation et des 

paramètres [56]. 
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I.8.6. Sources biogéniques  

Pour synthétiser des céramiques d'HAp, une approche écologique utilise divers matériaux 

naturels, notamment les déchets osseux/dents, les coquilles d'œufs, les organismes marins, les 

biomolécules d'origine naturelle et les biomembranes. Cette méthode durable transforme les 

matériaux de déchets en ressources précieuses, résultant en une gamme variée de structures, y compris 

des sphères, des formes irrégulières, des flocons, des plaques, des tiges, des structures tubulaires, etc. 

Ces céramiques d'HAp peuvent présenter une gamme de tailles allant de 10 nanomètres à 200 

micromètres [49]. 

I.8.7. Dépôt biomimétique  

Les approches biomimétiques visent à imiter le processus naturel de formation de l'HAp dans 

le corps. Cette méthode consiste à déposer l'HAp sur un substrat par précipitation contrôlée des ions 

calcium et phosphate dans des conditions qui imitent les environnements physiologiques. Cette 

technique permet la formation d'une couche d'HAp hautement bioactive et structuriellement              

similaire [49]. 

I.8.8. La projection plasma (PS) 

C’est une technique traditionnelle pour préparer des revêtements en HA, utilisée en pratique 

clinique, offrant une solution pratique et fiable pour la formation de revêtements sur les implants. Le 

PS est un procédé de projection thermique, comprenant la projection plasma atmosphérique (APS), 

la projection plasma par poudre (PPS), la projection plasma sous vide (VPS), la projection plasma 

par suspension (SPS), la projection plasma liquide (LPS), et ainsi de suite. Dans le processus PS, sous 

l'action d'un gaz de travail (H2, N2, Ar, etc.), les particules de matière première sont chauffées à un 

état fondu ou semi-fondu, accélérées à une certaine vitesse, puis frappent la surface du matériau de 

matrice prétraité, se déforment et déposent le revêtement sur la surface. Cette technique est 

caractérisée par une haute température et une haute vitesse [56].  

I.8.9. La déposition électrophorétique (EPD)  

C’est un procédé de dépôt de particules en suspension sur la surface du substrat à l'aide d'un 

champ électrique à courant continu. Dans ce processus, les particules chargées en suspension dans le 

milieu liquide sont transférées vers l'électrode de charge opposée sous l'action d'un champ électrique, 

et un revêtement est progressivement déposé sur le matériau du substrat. Les facteurs clés influençant 

cette technique incluent la taille des particules, la constante diélectrique, la conductivité du fluide et 

le potentiel zeta. De plus, le temps de dépôt, la tension appliquée et la conductivité du substrat ont 

également un impact significatif sur le processus [56]. 
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I.8.10. L'oxydation par micro-arc (MAO) 

C’est une technique de modification de surface largement utilisée pour produire des 

revêtements en HA sur des surfaces métalliques. La MAO a été développé à partir de la technologie 

d'oxydation anodique. La croissance du revêtement se déroule à travers plusieurs processus, tels que 

l'interaction du film fondu avec les composants de l'électrolyte dans le canal de décharge, la synthèse 

chimique par plasma, et la transformation thermique ou thermo-électrochimique des composants du 

plasma. Le revêtement en HA aboutit généralement à une nanostructure homogène et poreuse avec 

l'épaisseur et la morphologie souhaitées, favorisant l'adhésion des ostéoblastes et leur prolifération 

rapide. Il peut également incorporer des éléments bioactifs tels que l'Ag, le Zn, et le Sr pour stimuler 

l'interaction entre l'implant et l'environnement biologique environnant. Actuellement, cette méthode 

est largement utilisée pour préparer des revêtements bioactifs par modification de surface du Ti [56]. 

I.8.11. Dépôt électrochimique  

Les méthodes électrochimiques impliquent l'électrodéposition de l'HAp à l'aide d'une cellule 

électrolytique. Cette technique permet un contrôle précis sur le processus de dépôt, résultant en des 

revêtements avec une épaisseur, une morphologie et une composition sur mesure [49]. 

L’électrodéposition électrolytique (ED) est une méthode prometteuse pour le revêtement de 

phosphate de calcium sur différent métaux et alliages en raison de sa simplicité de mise en œuvre, de 

son coût économique, de sa capacité à former un revêtement uniforme, de son faible besoin en 

température et de sa possibilité de revêtement de formes complexes [75]. 
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(A) la projection plasma (PP), (B) le dépôt par pulvérisation cathodique magnétron radiofréquence (DCMRF), (C) la 

chambre de dépôt par laser pulsé. (D) Diagramme de flux du processus de synthèse hydrothermale de l'HA sur substrat 

Ti6Al4V. (E) Dépôt de films d'HA sur substrats de verre, de Ti et de film mince de ZnO pulvérisé par dépôt biomimétique. 

(F) la technologie sol-gel, (G) le dispositif d'oxydation micro-arc (OMA). (H) Schéma de (a) le mécanisme réactionnel 

et (b) le dispositif expérimental du dépôt électrochimique. (I) (a) Le processus de production et (b) le dispositif et les 

processus expérimentaux du dépôt électrophorétique. 

Figure I.14 : Méthodes de préparation du revêtement d'HA, schéma de l'équipement 

expérimental [56]. 
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I.9. Conclusion  

Ce chapitre a fourni un aperçu sur les différentes classes de biomatériaux existants, en 

particulier des biomatériaux métalliques à base de titane. Ce qui précède met en évidence que les 

alliages de titane sont des biomatériaux de choix en raison de leurs propriétés chimiques, biologiques 

et mécaniques, ainsi que de leur excellente biocompatibilité. Toutefois, dans le cas d'un implant en 

titane, il est largement reconnu que ce dernier est presque inerte, même dans les environnements 

corporels, grâce à la couche d'oxyde passive formée à sa surface, qui sert également de barrière contre 

la corrosion. Bien que certains rapports aient montré une accumulation de titane dans les tissus 

adjacents à l'implant, suggérant une libération d'ions métalliques et un certain degré de corrosion in 

vivo, de nombreux efforts ont été concentrés sur les méthodes de modification de surface pour 

produire une surface bioactive sur les alliages à base de titane. 

Les travaux étudiés montrent que les phosphates de calcium, notamment l'hydroxyapatite (HA), 

représente un espoir réel pour la médecine. En tant que revêtements sur des substrats métalliques, en 

particulier les alliages de titane, ils visent à améliorer la biocompatibilité du substrat et à favoriser 

l’ancrage de la prothèse après implantation. Selon la littérature, il apparaît que l'hydroxyapatite a une 

capacité d'échange ionique, permettant la substitution de sites calcium, phosphore ou hydroxyle par 

des ions tels que F-, Mg2+ et/ou Cu2+ dans sa matrice. 

Dans ce chapitre, nous avons également présenté les techniques permettant d’obtenir ce type de 

revêtements, en particulier les revêtements d'hydroxyapatite fluorée (FHA) purs et dopés, telles que 

l’électrodéposition électrolytique. L’objectif de nos travaux est donc de mieux comprendre les 

relations entre la microstructure et la composition des revêtements nanostructurés, ainsi que leurs 

propriétés électrochimiques. Nous avons opté pour l'élaboration de ces revêtements par 

électrodéposition. 
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II.1. Introduction                               

De manière générale, les propriétés finales d'un matériau résultent d'une combinaison de 

facteurs, tels que sa composition chimique, les traitements qu'il subit lors de sa fabrication et les 

conditions environnementales auxquelles il est exposé. Dans ce contexte, la qualité d'un revêtement, 

qui est une couche mince déposée sur un substrat, dépend étroitement de la méthode utilisée pour le 

réaliser. Des études antérieures ont montré qu'il était possible d'obtenir des revêtements 

d'hydroxyapatite, substitué et non substitué, par électrodéposition [1, 2, 3]. Fort de ces résultats, nous 

avons choisi cette technique pour élaborer des films de fluorohydroxyapatite (FHA) (sous différentes 

conditions) une variante de l'hydroxyapatite présentant des propriétés améliorées. Ces films sont 

composés de particules de très petite taille (nanoparticules) et peuvent être soit purs, soit dopés avec 

des éléments tels que le magnésium et le cuivre, afin de modifier leurs propriétés. 

L’objectif de ce chapitre sera de lister les paramètres opératoires fixes ou modifiables et de 

présenter les méthodes expérimentales mises en place lors de la synthèse des revêtements à base des 

apatites stoechiométriques de diverses compositions chimiques : hydroxyapatite (HA), 

fluorhydroxyapatite (FHA) et Métal-fluorhydroxyapatite (M-FHA) (M ≡ Cu2+, Mg2+). Une 

description du matériau, de l’électrolyte et du montage, permet, dans un premier temps, de fixer une 

démarche expérimentale assurant une bonne reproductibilité des résultats. 

Plusieurs techniques ont été mises en œuvre pour la caractérisation de nos dépôts. La morphologie, 

la composition chimique ainsi que la structure et la microstructure des couches déposées ont été 

déterminées en utilisant la microscopie électronique à balayage (MEB), la spectrométrie d’émission 

X dispersive en énergie (EDX), la diffraction des rayons X (DRX) et la spectroscopie infrarouge (IR-

TF). Les techniques électrochimiques ont également été présentées, soulignant leur intérêt pour 

évaluer la stabilité et la résistance à la corrosion de ces films dans des milieux simulant les conditions 

physiologiques. 

II.2. Matériaux et conditions expérimentales 

II.2.1. Matériaux  

Deux matériaux de nature différente ont été utilisés dans ce travail, à savoir : 

a) La fluorohydroxyapatite pur et dopée par le cuivre, le magnésium et le cuivre-

magnésium   
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Ces échantillons sont utilisés sous forme des revêtements appliqués sur des substrats 

métalliques en titane. Ces revêtements sont élaborés par la méthode d’électrodéposition 

électrolytique ; 

b) Le substrat métallique  

Le substrat métallique utilisé dans cette étude est du titane commercialement pur (Ti Cp), sous 

forme de plaques de dimensions 20 mm × 10 mm × 1 mm. Une analyse par spectrométrie de 

fluorescence X (ZSX Primus II, Rigaku, Japon) a révélé une pureté en titane de 99,20 %. La 

composition chimique détaillée du Ti Cp est présentée dans le tableau II.1. 

Tableau II.1 : Composition chimique de Ti Cp 

 

Matériau 

Composition (wt %) 

Si V Al Fe Na P Ni Cr S Mo Ti 

 0,34 0,286 0,0988 0,0373 0,0348 0,0147 0,0111 0,0067 0,0027 0,0016 99,2 

Le titane Cp [4] est utilisé comme implant grâce à sa meilleure résistance à la corrosion et à sa plus 

grande résistance mécanique par rapport au Co-Cr et à l'acier inoxydable 316L. Sa résistance à la 

traction varie de 240 à 550 MPa, son module d'Young est de 100 GPa et sa dureté est de 70-100 HRB.  

II.2.2. Préparation des échantillons 

Les échantillons de titane ont été enveloppés dans un ruban de Téflon, ne laissant exposée 

qu'une surface de 1 cm² aux bains d'électrodéposition et aux solutions corrosives. Le contact 

électrique est assuré par un fil conducteur relié à une pince crocodile fixée à l'extrémité supérieure 

des échantillons. Avant la réalisation du dépôt, les échantillons ont été polis mécaniquement à l'aide 

de papier abrasif en carbure de silicium jusqu'à un grain de 4000, puis dégraissés à l'acétone, nettoyés 

à l'eau distillée, et enfin séchés à l'air chaud (conformément à la norme ASTM G1-03) [5]. Ils sont 

ensuite immédiatement plongés dans l’électrolyte afin de minimiser l’oxydation superficielle. 

La microscopie à balayage (MEB) permet d’observer la morphologie de surface de Ti Cp. 

L’image MEB (Figure II.1) témoigne de l'efficacité du polissage mécanique sur le titane. La surface 

obtenue est lisse et uniforme, bien que l'on puisse observer de fines rayures, caractéristiques de ce 

type de traitement. 
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Figure II.1 : Observation en MEB de la surface de titane après polissage 

Le diffractogramme de rayons X de la surface de Ti Cp est présenté sur la figure II.2. Il montre 

les pics caractéristiques liés à la phase Ti aux angles 2Ɵ de 35,09 ; 38,43 ; 40,16 ; 52,99 et 62,92 

(carte JCPDS n° 01–089-2959). 

 

Figure II.2 : Diagramme de diffraction des rayons X de Ti Cp. 

II.2.3. Milieux d’étude  

Dès leur implantation dans l’organisme, les biomatériaux sont confrontés à un milieu 

hétérogène et dynamique. Outre les contraintes mécaniques liées au site d'implantation, ils vont subir 

une attaque chimique par le milieu biologique [6]. Si l’on considère le sang humain, rappelons qu’il 

est constitué de cellules en suspension dans un liquide complexe, le plasma, une solution aqueuse 

aérée (environ 90 % d’eau) d’éléments minéraux (Cl-, Na+, Ca2+, etc.) et de substances organiques 

diverses : glucides, lipides, protéines. Parmi les protéines plasmatiques d’origine hépatique, on trouve 

l’albumine, la plus importante sur le plan quantitatif, des globulines et du fibrinogène (facteur de 

coagulation). On considère que les ions chlorure accélèrent la corrosion et que la présence de 

protéines peut la ralentir. Les solutions de type SBF (Simulated Body Fluid) sont très fréquemment 

utilisées pour les tests de corrosion des biomatériaux métalliques [7]. Elles simulent le plasma sanguin  

  50 µm 
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dans l’évaluation in vitro de la biocompatibilité. Il s’agit d’une solution mise au point en 1990 par 

Kokubo [8]. Le protocole détaillé de préparation de cette solution a été proposé par Kokubo et al. [9] 

et dans la norme ISO 23317:2014. La solution de SBF préparée ne peut être conservée que quelques 

jours (max 30 jours) [10]. 

Dans ce travail, afin d’évaluer la résistance à la corrosion des revêtements synthétisés, quatre 

types de solutions sont principalement utilisés : SBF standard, SBF modifiée, salive artificielle et 

NaCl 9 g/L (voir tableau II.2). 

Tableau II.2 : Caractéristiques des solutions tests [11, 12, 13, 14] 

 

Solution 

de Nacl 

(g/L) 

Solution 

SBF 

standard 

(g/L) 

Solution 

SBF 

modifiée 

(g/L)  

Salive 

artificielle 

(mol/L) 

NaCl 9 7.996 7.996 0,7 

KCl - 0.222 0.222 1,2 

CaCl2.2H2O - 0.278 0.278 - 

MgCl2.6H2O - 0.305 0.305 - 

NaHCO3 - 0.350 0.350 1,5 

K2HPO4.3H2O - 0.228 0.228 - 

Na2SO4 - 0.071 0.071 - 

Albumine (HSA) - - 2 - 

KH2PO4    0,2 

Na2HPO4    0,26 

KSCN    0,33 

NH2CONH2    0,13 

pH 6.65 7.15 7.4 6,7 

La solution SBF, modifiée par l'ajout d'albumine sérique humaine (HSA) pour former une 

solution A-SBF (SBF avec albumine), a été préparée en dissolvant 0,05 g (dans 250mL) de HSA dans 

la solution SBF standard [13]. Ce choix est justifié par la complexité des fluides corporels, qui 

contiennent non seulement des ions inorganiques mais aussi des molécules organiques comme les 

glucides et les protéines. Ces derniers peuvent influencer significativement le comportement des 

implants [15].  
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L'HSA est la protéine la plus abondante dans le plasma ou le sérum humain. Cette protéine est 

normalement présente dans le sérum à des concentrations variant de 30 à 50 g/L et représente environ 

60 % du contenu protéique total du sérum. L'HSA est impliquée dans de nombreux processus 

physiologiques. Par exemple, cette protéine aide à réguler la pression osmotique et le pH du sang. De 

plus, l'HSA intervient dans le métabolisme des lipides, séquestre les toxines et agit comme un 

antioxydant (c'est-à-dire qu'elle lie les radicaux libres). Une autre fonction importante de l'HSA est 

son rôle de protéine de transport pour une large gamme de solutés, incluant certaines hormones de 

faible masse, des acides gras et des médicaments. Jusqu'à 80 % de l'albumine libre se trouve dans les 

espaces interstitiels. En tant que protéine modèle, l'albumine de sérum bovin (BSA) est couramment 

utilisée pour étudier les interactions protéine-surface grâce à son coût économique et à la 

caractérisation détaillée de ses propriétés, qui présentent des similitudes avec celles de                                    

l'HSA [16, 17]. 

Xie, J. et al. [18] et Balint et al. [19] ont souligné l'impact des protéines, notamment de l'albumine, 

sur les biomatériaux à base de phosphate de calcium, comme l'hydroxyapatite (HA). L'adsorption 

rapide des protéines plasmatiques sur la surface de l'HA après implantation in vivo influence 

fortement la réponse cellulaire initiale (voir figure II.3), notamment l'adhésion, la différenciation et 

la production de matrice extracellulaire. Ces protéines affectent également les propriétés physico-

chimiques de l'HA, comme sa dissolution, sa nucléation et sa croissance cristalline. L'albumine est 

particulièrement étudiée en raison de sa haute concentration plasmatique, de sa diffusion efficace et 

de ses capacités de liaison [15]. Il est donc essentiel de considérer l'influence des composants 

organiques lors des tests in vitro.  

L'objectif de cette étude est d'évaluer l'impact des protéines sur le comportement électrochimique 

d'un revêtement de FHA (fluorohydroxyapatite) sur titane dans un environnement simulant le milieu 

physiologique. 

Albumine S’adsorbe en premier 

IgG  

Fibrinogène  

Facteur XII  

Kininogène de haut poids moléculaire  

 

Figure II.3 : Hiérarchie d’échange de protéines sur le verre et les oxydes métalliques [20]. 
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II.2.4. Dispositif expérimental  

Pour réaliser notre partie expérimentale (l’électrodéposition de FHA et les tests de corrosion) 

nous avons utilisé un montage classique, il comprend un potentiostat-galvanostat modèle PGZ 402 

(Radiometer Analytical), relié d’une part à la cellule électrochimique à trois électrodes et d’autre part 

à un micro-ordinateur muni d’un logiciel Volta Master 4. Le potentiostat-galvanostat impose une 

perturbation en potentiel et mesure la réponse en courant. Le micro-ordinateur permet de piloter le 

potentiostat-galvanostat, de collecter et traiter les données (figure II.4). La cellule électrochimique 

est composée d’un récipient à un volume de 200 mL en verre pyrex muni d’un couvercle dans lequel 

sont aménagés les orifices permettant l’introduction des trois électrodes :   

ET : Électrode de travail : constituée d'un substrat en titane, soit à l'état nu, soit revêtu de FHA;   

ER : Électrode de référence : est une électrode d’Ag/AgCl, saturée en KCl. Elle permet de mesurer le 

potentiel de l'électrode de travail. A titre indicatif, le potentiel standard de cette électrode, à 25°C, par 

rapport à l'électrode normale à hydrogène est de 199mV. Dans ce travail, toutes les valeurs des 

potentiels sont exprimées par rapport à cette électrode de référence ;  

Ea : Électrode auxiliaire (contre électrode) : permet la mesure et le contrôle de l'intensité de courant 

qui passe dans la cellule électrochimique. Elle est constituée d’une plaque de 1 cm2 de platine, inerte 

dans le milieu d’étude et disposée parallèlement à l'électrode de travail afin d'obtenir une homogénéité 

du champ électrique. 



Chapitre II :                                                          Méthodes d’étude et conditions expérimentales 

 

63 
 

 

Figure II.4 : Dispositif expérimental pour l’électrodéposition de FHA et le tracé des courbes 

de polarisation i-E. 

II.3. Elaboration des revêtements 

II.3.1. Protocole expérimental 

Le protocole de dépôt de revêtements utilisé dans ce travail a été largement rapporté dans la 

littérature [1, 3, 21, 22]. Les revêtements de FHA ont été appliqués sur du titane poli. L'électrolyte a 

été préparé en dissolvant 0,042 M de chlorure de calcium dihydraté (CaCl2.2H2O, Sigma-Aldrich), 

0,025 M de phosphate d'ammonium ((NH4)2HPO4, Sigma-Aldrich), 0,012 M de fluorure de sodium 

(NaF, Sigma-Aldrich) et 2,5 % de peroxyde d'hydrogène (H2O2, Biochem Chemopharma) dans de 

l'eau distillée. Ces concentrations correspondent à un rapport molaire calcium / phosphore égal à 1,67, 

caractéristique du rapport stœchiométrique de l’hydroxyapatite [1, 3]. Le peroxyde d'hydrogène H2O2 

a été ajouté pour améliorer le dépôt de revêtements denses par la libération de H2 gazeux et la 

production d'ions OH− uniquement, comme présenté dans l'équation suivante :  

H2O2 + 2e− = 2OH-   ………………… (II.1) 

Le pH de l'électrolyte a été ajusté en ajoutant de l'hydroxyde de sodium (NaOH, Sigma-Aldrich) et 

de l'acide nitrique (HNO3, Sigma-Aldrich). Le mélange réactionnel a été agité à une vitesse constante 
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(120 tr/min). Après le processus de dépôt, les échantillons ont été délicatement rincés à l'eau distillée 

pour éliminer l'électrolyte résiduel et séchés à l'air pendant 24 heures. Enfin, les échantillons obtenus 

ont été calcinés à 200 °C pendant 1 heure pour augmenter la cristallinité, la pureté et la résistance à 

l'adhésion des revêtements d'apatite. Le revêtement de HA pur a été préparé comme témoin. 

➢ Imprégnation d'ions Cu2+ et Mg2+ 

La flexibilité de l'électrodéposition permet le développement de revêtements phosphatés 

dopés avec des ions tels que le cuivre ou le magnésium. Cette partie est donc consacrée à la synthèse 

des revêtements de fluorohydroxyapatite dopés par le cuivre, le magnésium, et les ions mixtes 

cuivre/magnésium (notés Cu–FHA, Mg–FHA et Cu/Mg–FHA). Toutes ces expériences ont été 

réalisées à 65 °C. Les revêtements métal-FHA ont été produits en ajoutant (0,05, 0,1 et 1 g/L) de 

sulfate de cuivre (CuSO4, Sigma-Aldrich) pour le revêtement dopé aux ions cuivre (Cu2+) et (0,05, 

0,1 et 1 g/L) de sulfate de magnésium (MgSO4, Biochem Chemopharma) pour le revêtement dopé 

aux ions magnésium (Mg2+) dans le mélange réactionnel précédent. Les quantités de chaque élément 

ont été ajustées pour maintenir les rapports atomiques (Ca + M)/P fixés à 1,67 [1, 3]. 

Deux méthodes d’électrodéposition ont été utilisées pour réaliser les dépôts : la 

chronopotentiométrie et la voltammétrie cyclique. Les paramètres utilisés sont présentés dans le 

tableau II.3.  

 

 

 

 

Figure II.5 : Substrats en Ti Cp non revêtu et revêtu. 

II.3.2. Paramètres de synthèse des revêtements de FHA 

Les paramètres de la synthèse ayant une influence sur les caractéristiques d’un revêtement 

sont nombreux. Afin d’évaluer les meilleures conditions d’élaboration des revêtements de FHA, 

différents essais préliminaires ont été réalisés en faisant varier le temps de dépôt, la densité du courant, 

le nombre de cycles et la température. Cela nous a permis d’obtenir une surface de revêtement 

                           

Non revêtu    revêtu 
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phosphocalcique homogène et adhérente sur les supports en titane. Le tableau II.3 récapitule les 

paramètres variables et invariants de ces synthèses. 

Tableau II.3 : Différents milieux et paramètres testés pour élaborer les revêtements FHA 

Méthodes 

électrochimiques 
Paramètres variables Paramètres invariants  

Chronopotentiométrie      

[1, 3, 23] 

 

-Densité de courant (déposition 

cathodique) : -0.8, -0.9 et                    

-1mA/cm2 ;  

 

-Temps : 20, 30 et 60 min ; 

 

-pH : 4.8 ; 

 

-Température 65°C. 

 

-Electrolyte : CaCl2.2H2O 

(0,042M), (NH4)2HPO4 (0.025 

M), NaF (0.012 M) et H2O2                        

(2,5 %) en milieu aqueux ; 

 

-Volume de solution :                      

200 mL ; 

 

-Vitesse d’agitation du milieu 

réactionnel : 120 tr/min ; 

 

-Température et temps de 

calcination : 200°C pendant 1 

heure ; 

 

- Le rapport molaire Ca/P = 1.67. 

 

Voltamétrie cyclique (CV) 

[1-3, 11] 

 

-Nombre de cycles : 30, 55 et 60 

cycle ;  

 

-Température : 30±1 °C, 55±1 °C 

et 65 ±1 °C ; 

 

-pH : 4.0 ; 

 

-Potentiel : [-2, 0 V/Ag/AgCl] ; 

 

-Vitesse de balayage : 0.1 V/s ; 

 

-Concentration des ions Cu2+ et 

Mg2+ : 50, 100 et 1000 ppm. 

 

 

II.3.3. Méthodes d’élaboration des revêtements 

Les travaux pionniers de Shirkhanzadeh, datant de 1991, ont marqué le début de l'étude de 

l'électrodéposition des revêtements phosphocalciques [24]. Il s’agit d’un procédé de chimie douce qui 

permet d'obtenir des dépôts fins à basse température avec une épaisseur contrôlée. L'électrodéposition 

de revêtements de HA implique généralement l'électrolyse dans une solution aqueuse contenant des 

ions calcium et des ions phosphate (ou des ions dihydrogénophosphate ou hydrogénophosphate). La 

réaction a lieu dans une cellule électrochimique équipée de trois électrodes reliées à un générateur 

électrique : la cathode, également appelée électrode de travail, qui est le substrat en titane, une contre-

électrode (en platine ou en graphite) et une électrode de référence. Les cations et les anions de 

l'électrolyte migrent vers la cathode avec la réaction redox sous l'action du champ électrique appliqué 
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pour former le revêtement. Simultanément, l'électrolyse de l'eau fournit le groupe hydroxyle 

nécessaire à la formation de HA à la cathode, générant un grand nombre de bulles d'hydrogène (figure 

II.6). Le système d'électrodéposition peut être aussi un système à deux électrodes [25]. Le courant 

électrique dans la déposition électrochimique est généralement contrôlé par un potentiostat (potentiel 

fixé) et un galvanostat (courant fixé) [26]. 

 

Figure II.6 : Schéma de la cellule d’électrodéposition de revêtements phosphocalciques [25]. 

Dans ce travail, afin de réaliser les revêtements de FHA pur et dopés, deux méthodes 

électrochimiques d'électrodéposition ont été utilisées, à savoir : 

II.3.3.1. Chronopotentiométrie 

C’est une méthode électrochimique qui permet de réaliser une électrolyse à courant constant. 

Elle consiste à imposer un courant électrique et à mesurer l'évolution du potentiel de l'électrode au 

cours du temps. Cette variation de potentiel est directement liée à la concentration de l'espèce 

électroactive à proximité de l'électrode. Le temps de transition (τ) correspond au moment où l'espèce 

électroactive est totalement consommée à l'électrode. Grâce à cette méthode, on peut compter le 

nombre de réactions électrochimiques correspondant aux différents plateaux observés[27]. 

En régime de diffusion linéaire et pour des temps courts, le temps de transition τ suit la loi de 

Sand : 

√𝛕  =
𝐂𝐧𝐅𝛑𝟏 𝟐⁄ 𝐃𝟏 𝟐⁄

𝟐𝐢
    …………………………..(II.2). 
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𝛕 =  (
𝐂𝐧𝐅

𝟐𝐢
)

𝟐

𝛑𝐃  …………………………..(II.3). 

Avec i : la densité de courant (A.m-2) ; τ : le temps de transition (seconde). 

Lorsque cette relation est vérifiée, la limitation de la réaction par la diffusion est démontrée et permet 

de calculer le coefficient de diffusion D. 

Dans ce travail, les dépôts électrolytiques ont été réalisés en mode courant imposé. Un courant 

électrique constant a été imposé entre l'électrode de travail et la contre-électrode, tandis que le 

potentiel de l'électrode de travail a été enregistré en fonction du temps. La figure II.7 représente la 

variation du potentiel en fonction du temps en régime courant continu. 

 

Figure II.7 : Courbe chronopotentiométrique acquise à une densité de courant de 10 mA.cm-2 

pour la synthèse électrochimique d'hydroxyapatite [25].  

II.3.3.2. Voltamétrie cyclique 

La voltammétrie cyclique (VC) a été décrite par Randles en 1938. Elle consiste à balayer 

linéairement le potentiel dans une direction (balayage direct) puis à l'inverser (balayage inverse) à 

une vitesse de balayage fixe pour créer un motif cyclique. Le courant résultant, qui est proportionnel 

à la vitesse de la réaction électrochimique, est mesuré. La VC est la technique couramment utilisée 

pour obtenir des informations qualitatives sur les réactions électrochimiques. Son efficacité réside 

dans la rapidité avec laquelle elle fournit des informations sur la thermodynamique des processus 

redox, les réactions chimiques des analytes et la cinétique des événements de transfert d'électrons 
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hétérogènes. À partir du voltammogramme de VC, on obtient le potentiel de pic cathodique, EPc 

(obtenu lors d'un balayage de potentiel vers des valeurs plus négatives, c'est-à-dire une réduction), et 

le potentiel de pic anodique EPa (obtenu lors d'un balayage de potentiel vers des valeurs plus positives, 

c'est-à-dire une oxydation). Les courants de pic cathodique (IPc) et anodique (IPa) sont également 

déterminés. Le courant de pic est caractéristique du transfert d'électrons et de la concentration des 

espèces électroactives, tandis que la différence entre EPc et EPa, connue sous le nom de séparation des 

pics (Δp), indique la nature de la réaction redox. De plus, la VC est utilisée pour la modification de 

la surface de l'électrode de travail par activation électrochimique ou                                                      

électropolymérisation [28, 29, 30].  

 

Figure II.8 : Voltampérogramme pour un système réversible [30]. 

Lorsque la réaction électrochimique est limitée par la diffusion des ions et que le produit formé 

est insoluble, l'intensité du pic de courant (Ip) est directement liée à la racine carrée de la vitesse de 

balayage. Cette relation, connue sous le nom de loi de Berzins-Delahay, est valable pour les transferts 

électroniques réversibles ou quasi-réversibles. 

𝐈𝐩 =  −𝟎, 𝟔𝟏𝐧𝑭𝑺𝑪√
𝒏𝑭

𝑹𝑻
𝑫𝒗 ……………………. (II.4). 

Avec : n : le nombre d’électrons échangés ; 

F : la constante de Faraday (96500 C.mol-1) ; 

S : la surface de l’électrode (m²) ; 

C : la concentration de l’espèce électroactive (mol.m-3) ; 



Chapitre II :                                                          Méthodes d’étude et conditions expérimentales 

 

69 
 

 

R : la constante des gaz parfaits (8,31 J.K-1. mol -1) ; 

D : le coefficient de diffusion (m².s-1) ; 

T : la température absolue (K) ; 

v : la vitesse de balayage (V. s -1) 

Lorsque le produit de la réaction électrochimique est soluble, la variation de Ip avec v0,5 est donnée 

par l’équation de Randles-Sevcik : 

𝐈𝐩 =  −𝟎, 𝟒𝟒𝟔𝐧𝐅𝐒𝐂√
𝐧𝐅

𝐑𝐓
𝐃𝐯   …………………..(II.5). 

Le cœfficient de diffusion D varie avec la température suivant une relation de type Arrhenius : 

𝐃 =  𝐃𝟎𝐞𝐱𝐩 (−
𝐄𝐚

𝐑𝐓
)  ……………………(II.6). 

Avec : Ea : énergie d’activation (J.mol-1) ; 

D0 : facteur pré exponentiel (m².s-1). 

A partir de cette loi, le coefficient de diffusion est estimé pour une gamme de température donnée. 

II.4. Caractérisation physico-chimique des dépôts 

Cette section présente les techniques utilisées pour caractériser la morphologie, la cristallinité 

et les propriétés de surface des couches de FHA synthétisées (purs et dopés), ainsi que leur 

comportement électrochimique en milieu physiologique simulé. 

II.4.1. Méthodes électrochimiques 

La corrosion des implants métalliques représente un défi majeur en biomatériaux. Elle peut 

compromettre l'intégrité de l'implant, altérer ses propriétés mécaniques et libérer des substances 

nocives. Pour garantir la performance à long terme des implants, il est crucial de comprendre et de 

limiter les phénomènes de corrosion. Cette étude utilise des techniques électrochimiques pour évaluer 

la résistance à la corrosion des matériaux biomédicaux dans différents milieux biologiques.  Ces 

techniques peuvent être classées en deux groupes, à savoir [31]: 
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II.4.1.1. Méthodes électrochimiques stationnaires 

Les techniques stationnaires sont utilisées pour étudier un système en pseudo-équilibre. 

a) Chronopotentiométrie : suivi du potentiel d’abandon 

Lorsqu'un métal est plongé dans un électrolyte, après un certain temps, il atteint un potentiel 

stable, appelé potentiel libre, potentiel d’abandon, potentiel de repos ou potentiel en circuit ouvert 

(OCP), qui correspond à un courant nul traversant l’électrode. Ce potentiel n'est pas une 

caractéristique propre au métal, mais dépend de nombreux facteurs tels que la nature de la solution, 

sa température, son pH et l'état de surface du métal. L'établissement de ce potentiel est influencé par 

la dissolution du métal dans la solution et la formation éventuelle de produits de corrosion. 

L'évolution temporelle du potentiel peut fournir des informations précieuses sur les mécanismes de 

corrosion et de passivation [31, 32]. Les courbes de figure II.9 illustrent les différents cas. 

 

 

 

Figure II.9 : Évolution du potentiel d’abandon en fonction du temps d’immersion [32]. 

 

 

 

 

(a) : Il y a formation d’un film protecteur dit film de passivation ;  

(b) : Attaque continue du métal ;  

(c) : Attaque de la surface du métal suivie de passivation ;  

(d) : Évolution d’une couche protectrice qui peut se détruire par la suite (d’). 
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b) Les courbes de polarisation 

La voltampérométrie ou la voltamétrie à balayage linéaire est une technique électrochimique 

qui consiste à appliquer une rampe de potentiel à vitesse de balayage contrôlée entre une électrode de 

travail et une électrode de référence. L'enregistrement du courant, mesuré entre l’électrode de travail 

et la contre électrode, en fonction du potentiel permet de tracer une courbe du courant en fonction du 

potentiel (courbe I–E), appelée courbe de polarisation. En pratique, on utilise une vitesse de balayage 

suffisamment faible (inférieure à 1 mV/s) afin de pouvoir considérer le système étudié comme quasi-

stationnaire. 

L'analyse de ces courbes permet d'obtenir des informations précieuses sur le comportement 

électrochimique de l'alliage dans l'électrolyte. On peut ainsi déterminer sa tendance à former une 

couche passive protectrice, sa vulnérabilité à la corrosion localisée (piqûres) et le processus par lequel 

la corrosion se produit (transfert d'électrons, diffusion des espèces, adsorption). Il est important de 

noter que ces résultats sont fortement dépendants de l'état de surface de l'alliage, de la composition 

de l'électrolyte et de la présence d'impuretés [31, 32]. La figure II.10 montre, à titre d'exemples, les 

courbes de polarisation anodique du Ti pur, de l'acier inoxydable 316L et de l'alliage Co-Cr, mesurées 

après une immersion d'une semaine dans la solution de Hanks. 

 

Figure II.10 : Courbes de polarisation anodique du Ti pur, de l'acier inoxydable 316 L et de 

l'alliage Co-Cr dans la solution de Hanks [33]. 
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• Détermination de la vitesse de corrosion  

 

❖ Droites de Tafel 

La densité de courant de corrosion, qui correspond à la vitesse de corrosion au potentiel de 

corrosion, peut être obtenue par la méthode d'extrapolation des droites de Tafel (à partir du courbe 

log i = f (E)). Cette densité peut être déterminée à partir de la relation suivante [32]: 

𝐢𝐜𝐨𝐫𝐫 =  (
𝐛𝐚𝐛𝐜

𝟐, 𝟑 (𝐛𝐚 +  𝐛𝐜)
) (

∆𝐢

∆𝐄
) … … … … … … … … … (𝐈𝐈. 𝟕). 

Où : ba et bc sont respectivement les pentes de Tafel anodique et cathodique.  

La vitesse de corrosion peut être reliée directement à la densité du courant de corrosion par la relation 

suivante :  

𝐕𝐜𝐨𝐫𝐫 =  
𝐌 . 𝐢𝐜𝐨𝐫𝐫 

𝐧 .  𝐅
… … … … … … … … … … … … … … (𝐈𝐈. 𝟖). 

Avec : Vcorr : Vitesse de corrosion (g/s.cm2) ; M : Masse atomique (g/mole) ; icorr : Densité du courant 

de corrosion (A.cm2) ; F : Nombre de Faraday (96500 C.mol-1) ; n : Nombre d’électrons (valence) ;  

L’intersection des droites de Tafel donne icorr et Ecorr (figure II.11). 

 

Figure II.11 : Illustration schématique de la méthode d'extrapolation de Tafel [33]. 
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❖ La résistance de polarisation 

La résistance de polarisation (Rp), qui correspond à la résistance à la corrosion, est obtenue 

par la méthode de résistance de polarisation linéaire. Le courant dépend linéairement du potentiel 

dans une étroite région de potentiel de Ecorr ± 10 mV, exprimé par l'équation (II.9), appelée équation 

de Stern-Geary [32, 33]. 

𝐑𝐩 =  (
𝐝𝐄

𝐝𝐢
)

𝐄𝐜𝐨𝐫𝐫

=
𝐛𝐚𝐛𝐜

𝟐.𝟑(𝐛𝐚+𝐛𝐜)𝐢𝐜𝐨𝐫𝐫
   ………………………………. (II.9). 

Où : ba et bc correspondent respectivement aux pentes anodique et cathodique de Tafel.  

 

Figure II.12 : Illustration schématique du test de polarisation linéaire (Rp : résistance à la 

polarisation, Ecorr : potentiel de corrosion, η : surtension, et I densité de courant) [33]. 

 

II.4.1.2. Méthodes électrochimiques transitoire : Spectroscopie d’impédance électrochimique 

La spectroscopie d'impédance électrochimique (EIS) est une technique transitoire (non-

stationnaire), non destructive et fiable permettant de recueillir des informations sur les processus 

électrochimiques se produisant à la surface de l'électrode et d'étudier les propriétés des matériaux. 
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a) Principe 

L’impédance électrochimique ou AC est une technique non stationnaire qui repose sur la 

mesure de fonction de transfert, suite à une perturbation de faible amplitude (afin de répondre au 

critère de linéarité) du système électrode/solution. La perturbation est un signal sinusoïdal, qui peut 

être soit un potentiel soit un courant, appliqué en un point de fonctionnement (E0, I0) supposé quasi 

stationnaire pendant la durée des mesures. L’impédance est une grandeur complexe définie comme 

le rapport potentiel/courant et le paramètre que l’on fait varier est la fréquence du signal sinusoïdal. 

Le signal d'excitation est présenté en fonction du temps, comme indiqué dans                                               

l'équation (II.10) [31, 34]: 

Et = E0 sin (ωt) ……………………….. (II.10). 

Où : Et est le potentiel au temps t, E0 est l'amplitude du signal, et ω est la fréquence radiale.  

La corrélation entre la fréquence radiale (ω) et la fréquence appliquée (f) est calculée par 

l'équation (II.11). 

ω = 2πf …………………………… (II.11). 

Dans un système linéaire, le signal est déphasé (Φ) et a une amplitude différente de I0 (équation 

(II.12)). 

It = I0 sin(ωt + Φ) …………………………. (II.12). 

Ainsi, l'impédance de l'ensemble du système peut être obtenue à partir de l'équation (II.13) : 

Z = E/I = Z0 exp(iΦ) = Z0 (cosΦ + isinΦ) ………………………… (II.13). 

Où : Z, E, I, ω, et Φ sont respectivement l'impédance, le potentiel, le courant, la fréquence et 

le déphasage entre E et I. L'impédance est exprimée en termes d'une amplitude, Z0, et d'un déphasage, 

Φ. Si le signal sinusoïdal appliqué est tracé sur l'axe X et le signal de réponse sinusoïdal (I) sur l'axe 

Y, le résultat est une "courbe de Lissajous", (figure II.13A). 

Avant l'existence des instruments modernes d'EIS, l'analyse de Lissajous était le seul moyen de 

mesurer l'impédance.  
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b) Représentation des données d'impédance 

Les données d'impédance sont généralement représentées dans des diagrammes sur le plan 

complexe, les fameux diagrammes de Nyquist (Figure II.13B), où la composante imaginaire de 

l'impédance (–Z´´) est tracée en fonction de la composante réelle de l'impédance (Z´) à chaque 

fréquence d'excitation. Alternativement, le diagramme de Bode peut être utilisé pour une analyse des 

données plus claire et directe, consistant en une représentation de la magnitude de l'impédance 

absolue ∣Z∣ et de l'angle de phase (θ) en fonction de la fréquence sur une échelle logarithmique                     

(log |Z| et θ = f (log f)) (voir figure II.13C) [31, 35]. 

c) Circuit équivalent de Randles 

Les processus électrochimiques associés à l'électrolyte/interface et aux réactions rédox sont 

simulés/calculés sous la forme d'un circuit électrique (circuit équivalent) impliquant des composants 

électriques (résistances, condensateurs, inductances). Ce circuit équivalent est conçu et mis en œuvre 

pour comprendre et évaluer les composants individuels du système EIS. La résistance de la solution 

(Rs), la capacité de la double couche à la surface de l'électrode (Cdl), la résistance au transfert de 

charge (Rct), et la résistance de Warburg (Zw) sont simplifiées dans les circuits équivalents de Randles, 

comme le montre la Figure II.13D. La résistance de Warburg résulte d'un processus de diffusion se 

produisant à l'interface électrode-électrolyte. Expérimentalement, le condensateur parfait n'existe pas 

régulièrement, ainsi un élément supplémentaire appelé élément de phase constante (CPE) est appliqué 

pour imiter/modéliser ce comportement non idéal de la capacité. Les raisons évoquées derrière cela 

incluent la rugosité de surface, l'hétérogénéité ou la porosité de surface des matériaux étudiés [34]. 
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Figure II. 13 : La courbe de Lissajous (A) [35] Diagramme de Nyquist (B) Diagramme de 

Bode (C) [36] et circuit equivalent de Randles (D) [34]. 

Dans ce travail, les mesures électrochimiques relatives à l'étude du comportement à la 

corrosion du Ti Cp, revêtu et non revêtu, ont été effectuées dans les conditions opératoires présentées 

dans le tableau II.4. 

Tableau II.4 : Paramètres opératoires des essais électrochimiques. 

Paramètres Choix 

solution SBF, SBF modifiée, NaCl 9g/L et la salive 

surface 1 cm2 

Vitesse de balayage 0,5 mV/s 

Intervalle de balayage 

(potentiel) 
De 0,5 to 0,6 V/Ag/AgCl 

Tension de perturbation 10-2 V 

Gamme de fréquences De 106 à 10-1 Hz 

Electrode de référence Ag/AgCl/KCl saturé 

Distance ET/ERef 1 cm 

Température 37 °C 

Caractéristique du milieu Non agité, normalement aéré 

  

  

B) 

C) 

D) 
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II.4.2 Techniques d’analyse de surface  

II.4.2.1 Spectroscopie infrarouge à transformée de Fourier (FTIR)  

La spectroscopie infrarouge à transformée de Fourier (FTIR) est une méthode d’analyse 

structurale largement utilisée pour l'analyse d'échantillons dans divers domaines, allant de la chimie 

alimentaire à la pratique clinique. La spectroscopie vibrationnelle tire parti de l'interaction entre les 

liaisons chimiques d'un composé donné et le rayonnement infrarouge (IR). Cela produit un spectre 

infrarouge qui constitue l'empreinte digitale de l'échantillon analysé. Un spectre IR peut être divisé 

en trois sous-régions : l'IR lointain (< 400 cm⁻¹), l'IR moyen (4000-400 cm⁻¹) et l'IR proche (13000-

4000 cm⁻¹). Typiquement, pour l'analyse des échantillons biologiques ainsi que des matériaux 

amorphes et cristallins, la région de l'IR moyen est utilisée [30, 37]. La spectroscopie infrarouge 

moyen (MIR), en tant que technique analytique, mesure l'absorbance du rayonnement IR des liaisons 

dipolaires au sein des groupes fonctionnels des molécules. L'absorbance du rayonnement IR excite 

les électrons des liaisons vers un état de vibration supérieur, provoquant des mouvements de flexion 

ou d'étirement des liaisons moléculaires. Une molécule absorbera le rayonnement IR uniquement si 

l'absorption de la longueur d'onde particulière provoque un changement dans les états vibrationnels 

au repos ou excités [38]. L’analyse des couches d’hydroxyapatite substitué préparés a été effectuée 

en utilisant un spectrophotomètre Infrarouge FTIR ((ALPHA), Bruker) (Figure II.14), au Centre de 

recherche d'analyses physico-chimiques (CRAPC) de Tipaza. Les spectres ont été enregistrés dans la 

région de fréquence 4000–400 cm⁻¹ avec une résolution de 2 cm⁻¹.  

 

 

Figure II. 14 : Spectrophotomètre Infrarouge FTIR ((ALPHA), Bruker) (CRAPC, Tipaza). 
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II.4.2.2. Diffraction de rayon X (DRX)  

La diffraction des rayons X (DRX) est une technique non destructive puissante pour la 

caractérisation des matériaux cristallins. Elle fournit des informations sur les structures, les phases, 

les orientations cristallines préférentielles (la texture) et d'autres paramètres structurels tels que la 

taille moyenne des grains, la cristallinité, la déformation et les défauts cristallins. Les pics de 

diffraction des rayons X sont produits par l'interférence constructive d'un faisceau monochromatique 

de rayons X diffusé à des angles spécifiques par chaque ensemble de plans réticulaires dans un 

échantillon (figure II.15A). L'interaction des rayons incidents avec l'échantillon produit une 

interférence constructive (et un rayon diffracté) lorsque les conditions satisfont la loi de Bragg 

(équation II.14) [30, 39] : 

nλ = 2d sinθ ……………………. (II.14). 

Où : n est un entier, λ est la longueur d'onde des rayons X, d est l'espacement inter-planaire générant 

la diffraction, et θ est l'angle de diffraction. 

La taille des cristallites peut être évaluée par diverses méthodes, dont la méthode de Scherrer  

(équation II.15), largement utilisée pour calculer la taille à partir de la largeur à mi-hauteur des pics 

de diffraction [40]. 

𝛃 =  
𝟎, 𝟖𝟗𝛌

𝐭 𝐜𝐨𝐬𝛉
… … … … … … … … … (𝐈𝐈. 𝟏𝟓). 

Où : β représente la largeur à mi-hauteur du pic de diffraction, λ la longueur d'onde des rayons X, t la 

taille moyenne des cristallites (nm) et θ l'angle de diffraction de Bragg. 

Dans le cadre de ce travail, les phases cristallines des revêtements dopés et non dopés ont été 

analysées par diffraction des rayons X à l'aide d'un diffractomètre Bruker D8 Advance A 25 (radiation 

Cu-Kα) au Centre de recherche d'analyses physico-chimiques (CRAPC) de Tipaza. Les mesures ont 

été réalisées avec un angle de balayage compris entre 10° et 70° de 2θ et un pas de 0,02° 2θ. 
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Figure II. 15: Schéma de diffraction des rayons X par une famille des plans réticulaires (A) 

[30]. Diffractomètre X Bruker D8 Advance A 25 (radiation Cu-Kα) (CRAPC, Tipaza) (B). 

II.4.2.3. Microscope électronique à balayage (MEB)  

La microscopie électronique à balayage (MEB) est une technique d'imagerie qui exploite les 

interactions entre un faisceau d'électrons focalisé et la matière. Lorsque le faisceau d'électrons frappe 

la surface d'un échantillon, il induit diverses émissions (électrons secondaires, rétrodiffusés, rayons 

X, etc.) qui sont détectées pour former une image. 

La combinaison MEB-EDX est un outil puissant pour l'analyse locale de la composition élémentaire 

d'une grande variété de matériaux. En irradiant un échantillon avec un faisceau d'électrons focalisé, 

le spectromètre EDX permet d'identifier et de quantifier les éléments présents dans un volume très 

petit. Cette technique trouve de nombreuses applications en sciences des matériaux, en métallurgie, 

en géologie, en biologie et en archéologie [30, 25]. 

Dans le présent travail, les morphologies de surface des échantillons revêtus et non revêtus ont été 

examinées à l'aide d'un microscope électronique à balayage (MEB-EDX Quanta 250 à filament de 

tungstène, FEI Company) (CRAPC). De plus, un système de spectroscopie à dispersion d'énergie des 

rayons X (EDS, Bruker Quantax 200, résolution : 123) a été utilisé pour identifier la composition 

chimique des revêtements déposés. 

 

 

 

(A)

= 

(B) 
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Figure II. 16 : Image de microscope électronique à balayage (MEB-EDX Quanta 250 à 

filament de tungstène, FEI Company) (de CRAPC, Tipaza). 

II.4.2.4. Spectrophotométrie d’Absorption Atomique (SAA) 

La spectrométrie d'absorption atomique (SAA) est une technique analytique de référence pour 

quantifier près de 70 éléments, en particulier les métaux, ainsi que des éléments majeurs et des traces 

dans une grande variété de matrices (végétaux, sols, eaux, etc.). 

Cette technique consiste à vaporiser l'échantillon liquide en le chauffant avec une flamme. Dans ce 

mode, l'équipement peut être utilisé à la fois pour la spectrométrie d'absorption et d'émission. La 

flamme est exposée à une lumière émise par une lampe spécifique, qui produit les longueurs d'onde 

caractéristiques de l'élément recherché. En traversant la flamme, les longueurs d'onde correspondant 

à l'élément à analyser sont absorbées par les ions excités présents dans la flamme. L'absorption est 

mesurée à l'aide d'un prisme dispersif et d'une cellule photoélectrique, et elle est directement 

proportionnelle à la concentration de l'élément. Lorsque les atomes d'un élément sont excités, leur 

retour à l'état fondamental s'accompagne de l'émission de lumière à une fréquence bien définie, 

spécifique à cet élément. Ce même élément, lorsqu'il est dispersé dans une flamme, a la capacité 

d'absorber tout rayonnement de la même fréquence. Cette absorption du rayonnement incident est 

proportionnelle à la concentration de l'élément en question [41]. 

Dans notre étude, pour estimer les quantités d'ions calcium libérées par les revêtements FHA pur, les 

échantillons revêtus ont été immergés dans 0,075 L de NaCl à 9 g/L (pH = 7,4, température 37 ± 1°C) 

(sans ions Ca2+ et PO4
3-) pendant 1 heure, ainsi que pendant 1, 3, 5 et 7 jours. La concentration des 

ions Ca2+ dans la solution de NaCl a été mesurée par spectroscopie d'absorption atomique (SAA, 

Agilent AA 240 FS) au CRAPC, Tipaza. 
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Figure II. 17 : Principe de La SAA (A) [41] Spectromètre d’absorption atomique Agilent AA 

240 FS (B). 

II.4.2.5. Spectrophotométrie UV-Visible 

La spectrophotométrie d'absorption dans l'ultraviolet et le visible est une technique basée sur 

la mesure de l'atténuation du rayonnement électromagnétique par une substance absorbante. Ce 

rayonnement a une gamme spectrale d'environ 190 à 800 nm. Cette atténuation résulte de la réflexion, 

de la diffusion, de l'absorption ou des interférences. Cependant, des mesures précises de l'atténuation 

peuvent être effectuées en enregistrant uniquement l'absorbance. Dans certaines limites, l'absorbance 

est proportionnelle à la concentration de l'analyte à déterminer et à la distance parcourue par la 

lumière lorsqu'elle traverse l'échantillon pendant l'irradiation. Cette relation est appelée loi de Beer-

Lambert et elle est généralement exprimée par l'équation II.16 [42] :  

A = ε × ℓ × c ……………………….. (II.16). 

Où : A représente l'absorbance, ε est le coefficient d'absorbance molaire (dépendant de la longueur 

d'onde), ℓ est la longueur du trajet optique en cm, et c est la concentration de l'absorbeur en mol/L. 

Pour estimer les quantités d'ions phosphate libérées par les revêtements FHA non dopés, les 

échantillons revêtus ont été immergés dans 0,075 L de NaCl à 9 g/L (pH = 7,4, température 37 °C) 

(sans ions Ca2+ et PO4
3-) pendant 1 heure, ainsi que pendant 1, 3, 5 et 7 jours. La concentration des 

ions PO4
3- dans la solution de NaCl a été déterminée par spectroscopie UV/Visible (SPECORD Plus 

Analytik Jena). 

II.5. Conclusion 

Ce chapitre décrit en détail les matériaux, les milieux d’étude et les protocoles expérimentaux 

mis en œuvre. Il présente également les techniques utilisées, d’une part, pour l’élaboration des films  

(A) 
(B) 
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de fluorohydroxyapatite (FHA) purs et dopés et, d’autre part, pour l’étude du comportement à la 

corrosion du titane commercialement pur (Ti Cp), nu et revêtu. Les méthodes employées incluent : 

➢ Caractérisation de surface : DRX, MEB, EDX et FTIR ; 

➢ Techniques électrochimiques : polarisation potentiodynamique et spectroscopie d’impédance 

électrochimique (SIE) ; 

➢ Analyses de libération ionique : spectrophotométrie d’absorption atomique (SAA) et UV-

Visible pour le dosage des ions calcium et phosphate.  
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III.1. Introduction 

L’objectif de ce chapitre est d’étudier l’élaboration de revêtements de FHA sur des substrats 

de Ti Cp, ainsi que l’incorporation possible de certains cations métalliques tels que Cu²⁺ et/ ou Mg²⁺ 

dans la matrice de la FHA. Ce travail accorde une attention particulière à la détermination de la nature 

et de la localisation des différentes phases chimiques présentes dans les matériaux. Pour cette étude, 

les films sont synthétisés par deux méthodes d’électrodéposition électrolytique. Le chapitre est divisé 

en trois parties : 

La première partie concerne les films de FHA obtenus par chronopotentiométrie (en régime 

continu). Elle décrit l’influence des paramètres opératoires (densité de courant et durée 

d’électrodéposition) sur les caractéristiques microstructurales des films (composition allotropique, 

morphologie, porosité). Ces caractéristiques sont susceptibles de jouer un rôle important sur le 

comportement électrochimique. Pour cette raison, nous avons également étudié le pouvoir protecteur 

de ces revêtements dans différents milieux physiologiques simulés. 

La deuxième partie est consacrée aux films de FHA non dopés avec des cations métalliques, 

obtenus par voltamétrie cyclique. Elle examine l’étude paramétrique de leur synthèse, leur 

caractérisation morphologique, ainsi que leurs comportements électrochimiques dans différents 

milieux physiologiques. Les travaux présentés dans cette section serviront de base à nos 

expérimentations avant d’augmenter la complexité du système par l’ajout d’éléments de dopage. 

La troisième partie traite la synthèse et la caractérisation physicochimique des composés 

d’apatites nanocristallines enrichis en ions Cu2+ et/ou Mg2+. Une étude préliminaire sur l’influence 

des paramètres de synthèse (notamment la concentration des cations métalliques) est également 

décrite afin de déterminer la concentration optimale pour la préparation d’apatites fluorées dopées. 

III.2. Dépôts réalisés par chronopotentiométrie (régime continu) 

Cette partie a pour objectif de présenter une étude approfondie de l'optimisation des 

paramètres expérimentaux en chronopotentionmétrie (régime continu) afin d'élaborer des 

revêtements FHA non dopés présentant des caractéristiques améliorées. L'influence de la densité de 

courant et du temps de dépôt sur la microstructure, la morphologie, la porosité et les performances 

anti-corrosion des revêtements sera évaluée à l'aide de diverses techniques de caractérisation. 
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III.2.1. Investigation de l’influence des paramètres expérimentaux 

L’état de l’art a permis de définir la préparation d’un électrolyte avec un rapport Ca/P égal à 

1,67, correspondant à celui d’une apatite stœchiométrique [1, 2]. Pour cela, dans cette section, tous 

les films de FHA réalisés afin d'étudier les paramètres expérimentaux d'électrodéposition ont été 

électrolytiquement déposés à partir d’une solution aqueuse contenant : CaCl₂•2H₂O (0,042 M), 

(NH₄)₂HPO₄ (0,025 M), NaF (0,012 M) (pH = 4,0). De plus, un volume de de H₂O₂ à 2,5 % a été 

ajouté à la solution afin d’améliorer la qualité du dépôt. L'électrodéposition a été réalisée sous 

agitation (120 tr/min) et à une température de 65 °C. Afin d’obtenir les paramètres expérimentaux 

optimaux, trois valeurs de densité de courant cathodique (-0,8 ; -0,9 et -1 mA.cm-²) et trois durées 

d’électrodéposition (20, 30 et 60 min) ont été étudiées. 

III.2.1.1. Influence de la densité de courant  

III.2.1.1.1. Elaboration et étude de l’électrodéposition des films de FHA sur le substrat de Ti 

Cp 

En électrodéposition en courant continu, la densité de courant (exprimée en A.dm-²) constitue 

un facteur déterminant de la microstructure du dépôt, notamment en ce qui concerne la taille des 

grains [3]. Pour étudier l'influence de la densité de courant sur les revêtements fluorohydroxyapatite, 

nous avons réalisé des dépôts à différentes valeurs de courant cathodique (-0,8 ; -0,9 et -1 mA.cm-²). 
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Figure III.1 : Courbes chronopotentiométriques obtenues à différentes valeurs de densité de 

courant lors de l’électrodéposition de FHA sur Ti Cp pendant 20 minutes. 
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La figure III.1 présente les chronopotentiogrammes obtenus lors du dépôt électrochimique de 

revêtements d'apatite fluorée sur Ti Cp à différentes densités de courant (-0,8, -0,9 et -1 mA.cm-²). 

Nous observons que les courbes obtenues ont toutes la même allure. Plusieurs chercheurs [4, 5, 6, 7] 

ont observé une tendance similaire, qu'ils expliquent par un mécanisme de croissance spécifique du 

revêtement phosphocalcique. Pendant les premières secondes de déposition, une chute brutale et 

rapide du potentiel est enregistrée. Cette chute correspond à la charge de la double couche à l’interface 

électrode-électrolyte (étape de la nucléation progressive des cristaux phosphocalciques à la surface 

de la cathode). Ensuite, une inflexion du potentiel est détectée à un instant t, défini comme le temps 

de transition (τ). Ce temps de transition met en évidence les limites de transport de matière à 

l’interface électrode-électrolyte (étape potentiellement liée à la croissance unidimensionnelle du 

revêtement). Enfin, la stabilité relative du potentiel suggère que les modifications de surface de la 

cathode sont considérablement ralenties, voire arrêtées. 

Nous constatons que le potentiel cathodique s'est déplacé vers des valeurs plus négatives avec 

l'augmentation du courant (densité de courant). Pour la gamme de densité de courant explorée, les 

potentiels varient entre -683,8 et -1700 mV/Ag/AgCl. La différence de potentiels cathodiques entre  

-0,8 mA.cm-2 et -0,9 mA.cm-2 est relativement faible, tandis que le potentiel cathodique correspondant 

à -1 mA.cm-2 est nettement plus négatif que ceux des deux autres échantillons. A une densité de 

courant de -1 mA.cm-², le dégagement de dihydrogène devient plus intense, ce qui semble être associé 

à une augmentation du potentiel de dépôt au cours du temps qui s’explique probablement par une 

augmentation de la rugosité de surface. 

Les recherches [4, 8] portant sur l'électrodéposition de revêtements phosphocalciques en mode 

continu s'appuient sur l'utilisation de faibles densités de courant. Cette approche permet de limiter la 

production de dihydrogène à la cathode, évitant ainsi une augmentation excessive du pH local. 

➢ Exploitation des courbes chronopotentiométriques 

Afin de mieux comprendre les mécanismes de dépôt de FHA à la surface de notre électrode, 

nous avons étudié l'évolution de la racine carrée de τ en fonction de la densité de courant en appliquant 

la loi de Sand. Les courbes chronopotentiométriques obtenues pour différentes densités de courant 

(Figure III.1) nous ont permis de déterminer les temps de transition τ. 

La figure III.2 illustre la détermination du temps de transition τ, pour une densité de courant de                         

- 0,9 mA.cm-², à partir de la courbe E = f(t). 
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Figure III.2 : Exemple de détermination de τ à partir de la courbe chronopotentiométrique 

obtenue à i = -0,9 mA.cm-2 lors de l’électrodéposition du FHA sur Ti Cp. 

En répétant cette opération pour différentes valeurs de densité de courant, nous avons pu établir la 

courbe représentative de l'évolution de τ en fonction de la densité de courant, présentée sur la figure 

III.3. 
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Figure III.3 : Temps de transition τ relevés à partir des courbes E(t) obtenues à différentes 

valeurs de la densité de courant lors de l’électrodéposition du FHA sur Ti Cp. 

 

Les données présentées dans la figure III.3 montrent que le temps de transition diminue 

lorsque la densité de courant augmente. Ces résultats confirment la relation théorique établie par Sand 
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(équation III.1) [9, 10] : le temps de transition est inversement proportionnel au carré de la densité de 

courant.  

√𝛕  =  
𝐂.𝐧.𝐅.𝛑𝟏 𝟐⁄ .𝐃𝟏 𝟐⁄

𝟐𝐢
  ……………………………. (III.1). 

Et par conséquent : 

𝒊 𝒙 √𝝉 = 𝟎, 𝟓 . 𝑪. 𝒏. 𝑭. 𝝅𝟏 𝟐⁄ . 𝑫𝟏 𝟐⁄  …………………….. (III.2). 

L'équation (III.2) prévoit une dépendance du temps de transition τ vis-à-vis de la densité de 

courant (i) durant l’électrodéposition, de la concentration initiale de l’électrolyte (C) et du coefficient 

de diffusion (D) des espèces électro-actives. 

Afin de confirmer expérimentalement la relation théorique établie par Sand, nous avons tracé 𝑖 𝑥 √𝜏 

en fonction de la densité de courant appliquée (figure III.4). Cette représentation graphique montre 

une droite quasi horizontale, confirmant ainsi que la diffusion est le processus limitant de la réaction 

de dépôt de FHA sur le titane pur, comme prévu par la théorie de Sand [10]. 
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Figure III.4 : Variation de 𝐢 𝐱 √𝛕 en fonction de i lors de l’électrodéposition du FHA              

sur Ti Cp. 
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III.2.1.1.2. Caractérisation morphologique et structurale 

a) Caractérisation morphologique par MEB 

Les surfaces des dépôts ont ensuite été observées au MEB. La figure III.5 montre les 

différentes morphologies obtenues par le microscope électronique à balayage des couches 

électrolytiques de FHA sur les substrats de titane pur. Ces revêtements sont préparés avec un temps 

de dépôt constant de 20 minutes pour différentes densités de courant (-0,8 ; -0,9 et -1 mA.cm-²). 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure III.5 : Images MEB de la surface de Ti Cp : (a) non revêtu, et des revêtements de FHA 

électrodéposés à : (b-e) -0,8 mA.cm⁻², (c-f) -0,9 mA·cm⁻², et (d-g) -1 mA·cm⁻² (temps de dépôt : 

20 minutes). 
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Les images obtenues par microscopie électronique à balayage, présentées dans la Figure III.5, 

montrent que la morphologie des dépôts évolue différemment en fonction de la densité de courant 

appliquée (-0,8, -0,9 et -1 mA.cm-²) lors de l’électrodéposition. La Figure III.5.a révèle que la 

structure métallique est homogène et compacte, sans formation de structures dendritiques. On observe 

que les revêtements de FHA obtenus à -0,9 et -1 mA/cm² présentent une morphologie de surface avec 

une faible homogénéité (Figures III.5.c et d). En revanche, pour le dépôt préparé à -0,8 mA/cm², le 

revêtement apparaît uniforme et compact, avec quelques agrégats sphériques dispersés à sa surface 

(Figure III.5.b). 

À fort grossissement (Figures III.5.e, f et g), l'apparence visuelle de tous les échantillons est similaire. 

Le revêtement de FHA présente une structure bicouche : la couche inférieure est composée de nano-

aiguilles disposées de manière hautement radiale et presque perpendiculaire à la surface du substrat. 

Cet alignement nano-structuré serré réduit considérablement la porosité du revêtement FHA [11]. 

Quant à la couche de surface, elle est constituée de sphéroïdes formés par l’agglomération de très 

fines et petites aiguilles. 

Une morphologie similaire pour des revêtements d'apatite dopée au fluor a été rapportée par d'autres 

chercheurs [12, 13, 14]. L'homogénéité du revêtement ainsi que l'absence de trous et de cratères 

indiquent qu’une densité de courant de 0,8 mA/cm² peut être appliquée en régime continu pour obtenir 

un revêtement de FHA. 

b) Caractérisation structurale par DRX 

Afin d'étudier la microstructure des dépôts de FHA sur le titane, des analyses par diffraction 

des rayons X (DRX) ont été réalisées. Ces analyses permettent non seulement de caractériser la 

texture des dépôts, mais également d’estimer la taille des grains au sein des revêtements. Les spectres 

DRX obtenus pour des dépôts effectués pendant 20 minutes à différentes densités de courant (-0,8 ;  

-0,9 et -1 mA.cm-²) sont présentés dans la Figure III.6. 

 



Chapitre III :                                                                                                       Résultats et discussion 

 

 
93 

10 20 30 40 50 60 70

 

 

In
te

n
si

té
 (

a
.u

.)

2q (degrée)

 -1 mA.cm
-2

 -0,9 mA.cm
-2

 -0,8 mA.cm
-2

y

y

y

y

y

y

y

y

y

y

y

y

y

y

y

C

C

C CC C

C C
C C C

C

C

C C C CC

y Ti  

C FHA

 

Figure III.6 : Spectre de diffraction des rayons X du revêtement FHA déposé pendant 20 

minutes à différentes densités de courant. 

 

Les diffractogrammes des revêtements (FHA) préparés à différentes densités de courant sont 

présentés dans figure III.6. Les spectres DRX obtenus indiquent que la ligne de base est relativement 

droite et que les pics sont nets, suggérant une cristallisation partielle des couches. Tous les 

revêtements présentent des pics de diffraction correspondant aux phases cristallines de FHA (PDF 

01-074-4173) et de titane (Ti) (JCPDS card #01–089-2959). La présence de pics de Ti suggère que 

le revêtement de FHA n’est pas en mesure de masquer complètement le substrat sous-jacent en raison 

de zones de faible couverture de surface. Nous avons également noté que les pics de Ti observés sur 

les spectres DRX à des densités de courant de -0,9 et -1 mA.cm-² (figure III.6) affichent une intensité 

de diffraction supérieure à celle enregistrée à une densité de courant de -0,8 mA.cm-². Ces 

phénomènes sont confirmés par les zones de revêtement endommagées ou fissurées illustrées à la 

figure III.5. La substitution du fluor dans le réseau de l'HA a été analysée à partir du déplacement des 

pics de FHA. De plus, le pic le plus intense à 2θ : 26,08° (plan (002)) indique que les cristaux de FHA 

sont préférentiellement orientés le long de l’axe c [2, 12, 15]. En revanche, il est utile de mentionner 

que l'augmentation de la densité de courant de -0,8 à -1 mA.cm-² n'entraîne pas de changement dans 

les types de phase FHA présente, mais se traduit par une variation de l'intensité des pics 
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caractéristiques de cette phase sur les diffractogrammes. Par exemple, pour la phase cristalline de 

FHA au pic (002), l'intensité augmente lorsque la densité de courant augmente de -0,8 à                                       

-0,9 mA.cm-². Cependant, à la même position, l'intensité du pic diminue de nouveau lorsque la densité 

de courant atteint -1 mA.cm-². Un effet similaire est observé pour d'autres pics caractéristiques de la 

phase FHA. En outre, les spectres DRX pour toutes les densités de courant ne révèlent aucune autre 

phase cristalline étrangère.  

Ce qui précède a également été observé dans des travaux antérieurs, où ils ont obtenus aussi des 

diffractogrammes qui exhibent des pics distincts et bien définis qui reflètent la cristallinité des dépôts 

avec l’orientation (002) qui est prépondérante et préférée [1, 15]. 

Cependant, il est important de mentionner l’influence de ces conditions expérimentales sur les 

dimensions des cristallites. Pour cette raison, La taille moyenne des cristallites des différents 

revêtements a été calculée à l'aide de l'équation de Scherrer (équation III.3), tandis que le degré de 

cristallinité a été déterminé à partir des données de DRX [16] (Tableau III.1) : 

𝛃𝟏 𝟐⁄  =  
𝟎, 𝟖𝟗𝛌

(𝐭 𝐜𝐨𝐬𝛉)
… … … … … (𝐈𝐈𝐈. 𝟑) 

Avec β : la largeur du pic de diffraction à mi-hauteur, en radians ; λ : la longueur d’onde des rayons 

X ; t : la taille moyenne des cristallites (nm) et θ : l’angle de diffraction de Bragg (radians). 

Tableau III.1 : Effet de la densité de courant sur la taille des cristaux et la cristallinité des 

revêtements FHA 

Échantillons 
Taille des cristallites 

(10-9 m) 
Cristallinité (%) 

-0.8 mA.cm-2 27 49 

-0.9 mA.cm-2 42 60 

-1 mA.cm-2 36 56 

Le Tableau III.1 montre que l'augmentation de la densité de courant de -0,8 à -0,9 mA.cm-2 

est accompagnée d’une augmentation de la taille des cristallites entre 27 et 42 nm. Cependant, une 

densité de courant de -1 mA.cm-² entraîne une diminution de cette taille (≈ 36 nm). On peut ainsi 

affirmer que les revêtements de FHA électrodéposés possèdent un caractère nanocristallin. Selon 
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l’équation de Scherrer, la taille des particules augmente avec l’augmentation de la cristallinité du 

revêtement. De manière générale, il est bien connu qu’un degré élevé de cristallinité entraîne la non-

dégradabilité du revêtement en hydroxyapatite pure (HAP) lorsqu’il est implanté dans un organe, ce 

qui réduit son efficacité pour les implants [17, 18]. Par conséquent, à partir des résultats DRX, on 

peut conclure que le meilleur revêtement est celui déposé à une densité de courant plus faible. 

III.2.1.1.3. Résistance à la corrosion de Ti Cp nu/revêtu  

Les propriétés de surface et la résistance à la corrosion d’un métal ou d’un alliage sont des 

facteurs clés influençant leur biocompatibilité et, par conséquent, leur comportement en milieu 

biologique. Lors de cette étude, nous avons évalué le comportement à la corrosion de titane 

commercial pur (Ti Cp) nu et revêtu de dépôts électrolytiques de FHA préparés à différentes densités 

de courant (-0,8, -0,9 et -1 mA.cm-²). Les caractérisations ont été réalisées en milieu physiologique 

simulé (SBF) à 37 ± 1 °C, par : Mesure du potentiel à circuit ouvert (EOCP) jusqu'à stabilisation, la 

spectroscopie d’impédance électrochimique et l’enregistrement des courbes de polarisation. 

a) Courbes de polarisation (droites de Tafel) 

Les courbes de Tafel ont été enregistrées dans SBF à 37 ± 1°C (pH= 7,15) en effectuant un 

balayage linéaire de potentiel de -0,5 à 0,6 V/Ag/AgCl avec une vitesse de balayage de 0,5 mV/s. Les 

courbes de Tafel obtenues sont regroupées dans la figure III.7. Les paramètres électrochimiques (Ecorr, 

icorr, et Rp) obtenus à partir de l'extrapolation des pentes de Tafel, sont listés dans le tableau III.2. 
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Figure III.7 : Courbes de Tafel du Ti Cp non revêtu et revêtu de FHA, préparés à différentes 

densités de courant, obtenues en solution SBF. 

Tableau III.2 : Paramètres électrochimiques du Ti Cp nu et revêtu à différentes densités de 

courant, obtenus en SBF. 
                 Paramètres 

 Echantillons 

Ei=0 (mV) Rp (kΩ.cm2) icorr (µA.cm-2) Vcorr (µm/an) 

Ti nu -128,4 1,14 43,8310 514,6 

-0.8 mA.cm-2 -86,7 6,90 7,3757 86,26 

-0.9 mA.cm-2 -77,2 3,56 7,5364 88,14 

-1 mA.cm-2 -84 2,88 8,7470 102,3 

L’examen de la figure III.7 indique que l'ensemble des échantillons testés a présenté un 

comportement électrochimique similaire et toutes les courbes I=f(E) sont proches. Ils se composent 

de deux domaines :  

- Un domaine cathodique correspondant à la superposition des courants résultant des réactions 

de réduction ; 



Chapitre III :                                                                                                       Résultats et discussion 

 

 
97 

- Un domaine anodique correspondant à la superposition des courants résultant des réactions 

d’oxydation (une dissolution anodique sans passivation).  

De plus, quelque soit la densité de courant appliquée, les branches anodiques des échantillons revêtus 

ont évolué vers des densités de courant plus faible. Alors que, l’allure de la courbe de Ti nu traduit 

une corrosion uniforme. 

L’analyse des données du tableau III.2, révèle que : 

- Aucun déplacement notable de potentiel de corrosion (Ecorr) n’est observé entre le substrat nu 

et revêtu (car Ecorr(substrat) - Ecorr(revêtement) < 84 mV) [19], laissant supposer l’absence d’un 

couplage galvanique avec la couche [20] ; 

- La réduction de la densité de courant de corrosion pour le titane revêtu par rapport au substrat 

nu montre le rôle très bénéfique du revêtement base FHA sur la résistance à la corrosion. Cela 

est dû à la formation du FHA, un dépôt barrière sur la surface de Ti Cp, qui limite la réaction 

de transport des espèces agressives (telles que l'eau et le chlore), augmentant ainsi la résistance 

à la corrosion des échantillons revêtus. On outre, l’efficacité de fluor dans la matrice apatite 

vis-à-vis de la corrosion de titane en milieu physiologique simulé, a été confirmée par d’autres 

chercheurs [1, 2, 11] ; 

- Les densités de courant de corrosion des substrats revêtus croissent alors que leurs résistances 

de polarisation diminuent avec l’augmentation de la densité de courant appliquée. Parmi les 

trois échantillons revêtus de FHA à différentes densités de courant, celui revêtu                                           

à -0,8 mA.cm-² a présenté la densité de courant de corrosion la plus faible (7,3757 µA.cm-²), 

tandis que celui revêtu à 1 mA.cm-² a montré la densité de courant de corrosion la plus élevée                               

(8,7470 µA.cm-²). Ce qui indique que le comportement à la corrosion de l'alliage revêtu est 

considérablement affecté par les densités de courant appliquées pour le revêtement ; 

- La diminution de la densité de courant de corrosion, observée avec le revêtement FHA, 

indique une réduction de la vitesse de corrosion. 

En exploitant les paramètres électrochimiques obtenus à partir des courbes de polarisation 

potentiodynamique (Tableau III.2), la porosité totale (P) du revêtement (Tableau III.3) a été estimée 

en utilisant l'équation empirique d'Elsener (équation III.4) [21]. 

𝐏 =  (
𝐑𝐩𝐬

𝐑𝐩
) . 𝟏𝟎

|∆𝐄°|
𝐛𝐚 … … … … … … … (𝐈𝐈𝐈. 𝟒). 
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Où : Rps et Rp sont respectivement la résistance à la polarisation du substrat et du revêtement, ∆E° la 

différence entre les potentiels de corrosion des revêtements et des substrats, et ba est la pente anodique 

du substrat, où ba = 704,9 mV. decade-1. 

De plus, l'efficacité de protection (Pe) (Tableau III.3) a été calculée à partir de                                   

l'équation III.5 [22]. 

𝐏𝐞 =  (𝟏 − 
𝐢𝐜𝐨𝐫𝐫 𝐫𝐞𝐯ê𝐭𝐞𝐦𝐞𝐧𝐭

𝐢𝐜𝐨𝐫𝐫 𝐬𝐮𝐛𝐬𝐭𝐫𝐚𝐭
) . 𝟏𝟎𝟎 … … … (𝐈𝐈𝐈. 𝟓). 

Où : icorr revêtement et icorr substrat sont les densités de courant de corrosion en présence et en l'absence du 

revêtement, respectivement. 

Tableau III.3 : Porosité et efficacité de protection des revêtements en fonction de la densité de 

courant 

Echantillons P Pe (%) 

-0.8 mA.cm-2 0,189 83,2 

-0.9 mA.cm-2 0,380 82,8 

-1 mA.cm-2 0,46 80 

 

Figure III.8 : Effet de la densité de courant sur l'efficacité de protection (Pe) et la porosité du 

revêtement. 
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La figure III.8 présente des histogrammes mettant en évidence l'influence de la densité de 

courant appliquée sur l'efficacité de protection (Pe) et la porosité des revêtements. Les résultats 

indiquent que le revêtement électrodéposé à une densité de courant de -0,8 mA.cm-² présente une 

porosité inférieure à celle des dépôts obtenus à -0,9 et -1 mA.cm-². De plus, ce même revêtement 

affiche une efficacité de protection maximale de 83,2 %. Ces observations sont corroborées par les 

images MEB et les analyses DRX, qui révèlent une morphologie plus dense et des tailles de grains 

plus fines à la surface du revêtement obtenu à -0,8 mA.cm-². Cette microstructure favorise une 

réduction de la surface spécifique, entraînant une amélioration de la résistance à la corrosion. 

Il est bien établi qu'un matériau à grains fins présente une meilleure résistance à la corrosion 

qu'un matériau à grains grossiers. En effet, la distribution uniforme du courant de corrosion sur une 

surface réduite (due aux grains fins) limite les phénomènes de corrosion [23]. 

b) Etude par spectroscopie d’impédance électrochimique (EIS) 

La spectroscopie d’impédance électrochimique permet d'analyser les processus 

électrochimiques élémentaires associés aux phénomènes de corrosion. Pour cette raison, et afin de 

compléter la caractérisation électrochimique des revêtements sélectionnées pour l’étude, les 

échantillons sont soumis à des mesures de spectroscopie d’impédance électrochimique. La figure III.9 

présente les mesures d’impédance en représentation de Nyquist (figure III.9.a) et de Bode (figure 

III.9.b et III.9.c) obtenues pour le titane non revêtu (Ti Cp) et les systèmes FHA/Ti (préparés à 

différentes densités de courant : -0,8 ; -0,9 et -1 mA.cm-2) immergés dans une solution de SBF                                 

à 37 ± 1 °C. La modélisation de l’interface métal / électrolyte a été réalisée à l’aide d’un circuit 

électrique équivalent présentés à la figure III.10. Les paramètres électrochimiques Rs, CPE, n et Rtc 

extraites de la procédure d’ajustement sont regroupés dans le tableau III.4. 
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Figure III.9 : Diagrammes d’impédance du Ti nu et du Ti revêtu d'un revêtement FHA, 

obtenus en solution SBF : (a) Diagrammes de Nyquist et (b, c) Diagramme de Bode. 
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certains auteurs l’expliquent par la formation d’une couche poreuse ou par le changement des 

caractéristiques de cette couche (épaisseur, composition, etc.) [27]. On observe également que le 

rayon du demi-cercle associé à la résistance de transfert de charge diminue avec l'augmentation de la 

densité de courant. Ainsi, la couche FHA obtenue à une densité de courant 0,8 mA.cm-2 présente le 

plus grand rayon et, par conséquent, la meilleure résistance à la corrosion. 

Les diagrammes de Bode-impédance (figure 9.III-b) montrent que quelque soit l'échantillon, 

le module de l'impédance décroît avec l'augmentation de la fréquence jusqu'à environ 1000 Hz, puis 

reste stable au-delà. Ces diagrammes révèlent deux régions distinctes : la région des hautes fréquences 

où l'impédance est dominée par la résistance de l'électrolyte, et la région des basses et moyennes 

fréquences où le comportement capacitif du film de surface influence considérablement l'impédance. 

La figure 9.III.c, met en évidence l'existence d'une seule constante de temps pour toutes les densités 

de courant étudiées, ce qui concorde bien avec la représentation de Nyquist. L'existence d'un pic 

unique dans le diagramme de phase de Bode manifeste le rôle du phénomène de transfert de charge 

dans la dissolution du métal [28]. Le déphasage est maximal aux moyennes fréquences, puis tend vers 

0 aux fréquences élevées. Selon les travaux réalisés par De Assis et al., ce comportement est 

caractéristique d'une électrode métallique recouverte d'un film isolant, mince et poreux [29]. 

L'analyse du diagramme de phase révèle que l'angle de phase augmente avec la diminution de la 

densité de courant. Pour l'échantillon FHA (-0,8 mA.cm-²), cet angle atteint un maximum d'environ 

75° dans la région des moyennes fréquences avant de décroître légèrement jusqu'à environ 65° aux 

basses fréquences. Cette valeur maximale souligne les propriétés barrières du film de FHA à la 

surface de TiCp. 

Les courbes d'impédance ont été ajustées à l'aide d'un circuit électrique équivalent (CEE) 

(figure III.10), déterminé à partir du logiciel EC-Lab 10.32. Ce modèle électrique a également été 

validé par d'autres études [15, 30, 31]. 

 

 

 

 

Figure III.10 : Circuit électrique équivalent utilisé pour modéliser l’interface métal/ solution. 
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Le circuit électrique équivalent comprend les éléments suivants : une résistance de transfert de charge 

faradique (Rtc) liée en parallèle avec l'élément de phase constante (CPE) (souvent remplace la capacité 

de la double couche (Cdl) dans le circuit électrique équivalent et permet de mieux rendre compte des 

inhomogénéités de surface [30, 32]) conjointement en série avec la résistance de la solution (Rs). 

L’impédance Z de la CPE est donnée par l'équation III.6 [28, 33]: 

𝐙𝐂𝐏𝐄 =  (
𝟏

𝐘𝟎
) [(𝐣𝛚)𝐧]−𝟏 … … … … … … … (𝐈𝐈𝐈. 𝟔). 

Où ZCPE est l'impédance de la CPE, Y0 est l'admittance qui mesure la faisabilité du passage 

du courant à travers le dispositif, ω est la fréquence angulaire, j est le nombre imaginaire et 'n' est le 

déphasage entre les éléments du circuit dû aux changements de surface. Lorsque n = 1, l'impédance 

du CPE est équivalente à celle d'un condensateur idéal. Lorsque n = 0, l'impédance du CPE est 

équivalente à celle d'une résistance. Pour les valeurs de n comprises entre 0,5 et 1, l'impédance du 

CPE correspond à celle d'une électrode poreuse ou rugueuse. Si n = 0,5, l'impédance du CPE est 

équivalente à celle d'une résistance de Warburg, qui est un type d'impédance caractéristique des 

phénomènes de diffusion.  

La capacité de la double couche du système incluant la CPE est donnée par l'équation III.7 [28]: 

𝐂𝐝𝐥 =  (𝐘𝟎𝐑𝐭𝐜
𝟏−𝐧)

𝟏 𝐧⁄
… … … … … … … (𝐈𝐈𝐈. 𝟕). 

L’efficacité protectrice (Pe) (Tableau III.4) du revêtement FHA a été calculée à partir de            

l'équation III.8 [28, 34] :  

𝑷𝒆(%) =  
𝐑𝐭𝐜 − 𝐑𝐭𝐜𝟎

𝐑𝐭𝐜
 . 𝟏𝟎𝟎 … … … … … … … (𝐈𝐈𝐈. 𝟖). 

Où : Rtc0 et Rtc sont respectivement, la résistance de transfert de charge en absence et en présence de 

revêtement FHA sur le substrat Ti Cp. 
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Tableau III.4 : Paramètres électrochimiques (EIS) du Ti Cp nu et revêtu à différentes densités 

de courant, obtenus en SBF. 

 Rs (Ω.cm2 ) Rtc (Ω.cm2 ) Q(F.s (a-1)) n χ² Pe(%) 

Ti nu 21,82 2276 49,53 . 10-6 0,75 0,0791 - 

-0.8 mA.cm-2 41,76 24410 21,55 . 10-6 0,87 0,05753 90 

-0.9 mA.cm-2 87,7 4159 18,89 . 10-6 0,83 0,0658 45 

-1 mA.cm-2 102,3 3298 23,13 . 10-6 0,67 0,03192 31 

Les paramètres d'impédance électrochimique (Tableau III.4) révèlent des valeurs de χ² 

(statistique du Chi-deux) comprises entre 0,03 et 0,07, attestant d'une concordance satisfaisante entre 

le modèle et les données expérimentales. La littérature suggère qu'un χ² inférieur à 0,1 indique une 

adéquation acceptable entre le modèle et les résultats expérimentaux [35]. Il apparaît clairement que 

l'augmentation de la densité de courant entraine une diminution de la résistance de transfert de charge 

Rtc (tableau III.4). De plus, nous avons remarqué que la couche FHA obtenue à -1 mA.cm-2 présente 

la plus faible valeur de Rtc= 3298 Ω. Ce qui indique la facilité du transfert des électrons au niveau de 

l'interface Ti revêtu/électrolyte, due à l’augmentation de la porosité de la couche [3, 36]. Tandis que 

la couche de FHA obtenue à -0,8 mA.cm-2 présente les meilleures valeurs de la résistance de transfert 

de charge (Rct= 24410 Ω) et de l’efficacité protectrice (Pe = 90%). Grâce à ses propriétés isolantes, 

ce revêtement limite considérablement les sites de transfert de charge et améliorent éventuellement 

les propriétés passives de la couche d'oxyde de titane. 

Il est important de souligner que les résultats obtenus par cette technique (SIE) concordent avec ceux 

obtenus par les courbes de polarisation. En outre, on observe l’augmentation du coefficient n (associé 

à la distribution non uniforme du courant ; phénomène lié à la rugosité et aux défauts sur la surface 

de l'échantillon) au fur à mesure que la de la densité de courant diminue, ce qui reflète la diminution 

de l’hétérogénéité de la surface [33, 37]. 

A la lumière des résultats précédents, une densité de courant de -0.8 mA.cm-2, semble la valeur 

la plus adaptée à la formation d’un dépôt homogène, non fragilisé par le dégagement d’hydrogène et 

possédant un caractère nanocristallin, une activité électrochimique réduite et une résistance à la 

corrosion plus grande. Les dépôts de FHA seront élaborés à une densité de courant de -0.8 mA.cm-2 

pour la prochaine partie de cette étude. 
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III.2.1.2. Influence du temps d’électrodéposition  

L’étude de l’influence de la durée de déposition pour les revêtements d’apatites de calcium, 

qu'ils soient substitués ou non, est essentielle. Elle permet de déterminer la durée optimale 

d’électrodéposition (afin de minimiser la consommation d’énergie) pour obtenir un revêtement 

offrant des performances anticorrosion maximales. Dans cette partie nous examinons l’effet du temps 

de déposition pour des valeurs supérieures à 20 minutes (30 et 60 minutes) en maintenant la même 

densité de courant -0.8 mA.cm-2. Les couches de FHA obtenues ont été caractérisées par MEB, DRX, 

et des méthodes électrochimiques. 

III.2.1.2.1. Elaboration et étude de l’électrodéposition des films de FHA sur le substrat                  

de Ti Cp 

Dans le but d’étudier l’effet du temps sur les propriétés des dépôts FHA, ces derniers ont été 

déposés sur l’électrode de Ti Cp, sous contrôle galvanostatique, pendant 20, 30 et 60 minutes dans la 

même solution et à une densité de courant de -0,8 mA.cm-2. La réponse chronopotentiométrique (E 

en fonction du temps) correspondante est représentée dans la figure III.11. 
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Figure III.11 : Courbes chronopotentiométriques obtenues à une densité de courant de -0,8 

mA.cm-2 lors de l’électrodéposition de FHA sur Ti Cp pendant 20, 30 et 60 minutes. 

Une étude comparative de la cinétique de formation du dépôt FHA sur Ti Cp a été réalisée, en 

faisant varier les durées d'électrodéposition et en maintenant une densité de courant constante                

de -0,8 mA.cm-². Les chronopotentiogrammes enregistrés dans ces conditions (figure III.11) révèlent 
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des courbes d'allures similaires (allures observées précédemment dans la partie III.1.1.1.A) ; elles 

sont caractéristiques d'une réduction électrochimique [38], en tenant compte des temps court 

d’électrodéposition. En effet, pour les différentes valeurs de temps explorées, le métal va 

progressivement se recouvrir d’un dépôt phosphate de calcium fluoré du fait de la réduction de H2O2 

existant dans la solution de précurseurs. Par la suite, les potentiels se stabilisent à des valeurs moins 

cathodiques, entre -577 et -800 mV/Ag/AgCl. Le H2O2 pourra alors favoriser la déposition du 

phosphate de calcium fluoré, précédemment expliqué et démontré par J.Wang et al. et D. Gopi et al. 

[5, 39, 40]. Le principal problème dans l'électrodéposition traditionnelle est la réduction de H2O, ce 

qui entraîne la formation d'une grande quantité de H2 et une forte consommation d'énergie [39]. Le 

H2O2 est un réactif oxydant puissant et peut remplacer H2O pour être réduit à la cathode, produisant 

uniquement des ions OH⁻ comme suit (équation III.9) [39, 40] :  

𝐇𝟐𝐎𝟐 +   𝟐𝐞−   →   𝟐𝐎𝐇− … … … … … … . . (𝐈𝐈𝐈. 𝟗). 

Lorsque des ions OH⁻ excédentaires sont produits, la formation de HA est favorisée à la surface de la 

cathode par la réaction suivante (équation III.10) [40] : 

𝟏𝟎𝐂𝐚𝟐+ +  𝟔𝐏𝐎𝟒
𝟑− +  𝟐𝐎𝐇−   →   𝐂𝐚𝟏𝟎(𝐏𝐎𝟒)𝟔(𝐎𝐇)𝟐 … … … … … … … (𝐈𝐈𝐈. 𝟏𝟎). 

Après l'introduction de H2O2 dans l'électrolyte, l'évolution de H2 a été supprimée et des revêtements 

homogènes ont été déposés avec succès sur le substrat en Ti à un potentiel de polarisation plus faible 

[39] (figure III.11). 

Pour un temps de déposition court de 20 minutes, la période d'électrodéposition n'est pas 

suffisante pour produire un film de FHA effectif. Alors que, l’augmentation de la durée 

d’électrodéposition conduit à une augmentation de l'épaisseur du film. 

Pour des durées plus longues (60 minutes), le potentiel diminue pendant environ 10 secondes, puis 

augmente et se stabilise relativement, période durant laquelle le film s'épaissit. Ensuite, il diminue à 

nouveau, atteignant des valeurs plus cathodiques. Cette dernière étape peut s'expliquer par la 

consommation totale du H2O2 présent dans l'électrolyte, qui sert de source aux ions OH- nécessaires 

à la formation de la couche de FHA. Par conséquent, la polarisation du système provoque la réduction 

de l'H2O pour générer de nouveaux ions OH-, conformément à l'équation III.11 : 

𝟐𝐇𝟐𝐎 +   𝟐𝐞−   →   𝐇𝟐  +  𝟐𝐎𝐇− … … … … … … … . (𝐈𝐈𝐈. 𝟏𝟏). 
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Néanmoins, la couche de FHA formée tend à se décoller en raison du fort dégagement de 

dihydrogène, résultant de la réduction de l'eau [41]. 

III.2.1.2.2. Caractérisation morphologique et structurale 

a) Caractérisation morphologique par MEB 

La figure III.12 montre l’évolution de la morphologie des échantillons en fonction de la durée 

d’électrodéposition (20, 30 et 60 minutes) pour une densité de courant de -0,8 mA.cm-2.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure III.12 : Visualisation de la morphologie au MEB de : (a) Ti Cp non revêtu, et 

revêtement FHA à -0,8 mA.cm-² pour différents temps de dépôt : (b-e) 20 minutes, (c-f) 30 

minutes, et (d-g) 60 minutes. 
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On observe clairement que la morphologie de la surface des couches déposées est influencée 

par la durée d’électrodéposition. A faible grossissement, Il est remarqué que la surface du dépôt 

obtenu à 20 minutes (figure III.12.b) présente un aspect similaire à celui du dépôt obtenu                      

après 30 minutes (figure III.12.c). Les revêtements FHAs présentent une surface rugueuse. Ils sont 

constitués d'une couche compacte recouvrant complètement le substrat, avec des agrégats sphériques 

dispersés dans le revêtement. Ce qui pourrait être due à une distribution inégale du courant à la surface 

du substrat [42]. Cependant, de nombreux trous peuvent être observés sur ces revêtements. A des 

temps de dépôt plus longs (figure III.12.d), la morphologie du revêtement change significativement. 

Des agrégats d'apatite fusionnent pour former une couche continue et dense, ce qui entraîne des 

topographies très irrégulières et rend le revêtement fluoré plus rugueux. 

À fort grossissement, les figures III.12. e et f montrent que les dépôts obtenus après 20 et 30 minutes, 

respectivement, présentent une surface homogène et uniforme, avec des cristaux en forme d'aiguilles 

(sachant que la morphologie de la phase minérale osseuse est sous forme de nano-aiguilles ou de 

nano-bâtonnets [43]). Ces aiguilles cristallisées s'alignent verticalement et étroitement par rapport au 

substrat, ce qui rend le revêtement plus compact et réduit considérablement sa porosité. De plus, des 

agrégats en forme de pissenlit, composés de cristaux en forme d'aiguille, ont été observés. On constate 

également l'apparition de microfissures dans le dépôt élaboré pendant 20 minutes (figures III.12. e). 

En revanche, la couche préparée pendant 60 minutes (figures III.12. g) est composée de grands 

agglomérats d'aiguilles fines (en forme de pissenlit). Ce revêtement semble plus compact, mais 

présente une porosité apparente ainsi qu'une hétérogénéité. 

Lin et al. [44] ont évalué l'évolution morphologique et le mécanisme de croissance des films d'HA 

électrodéposés en mode potentiostatique pendant 10 à 60 minutes, et ont rapporté que de multiples 

cristaux en forme de plaques de taille submicronique se forment à la surface de l’électrode de travail 

au cours des 10 premières minutes du processus. Une couche uniforme précipite sur le substrat après 

l’agrégation de ces cristaux. Après 20 minutes, une couche supplémentaire contenant des îlots isolés 

de phosphate de calcium (CaP) se forme sur les cristaux en plaques préexistants, comprenant des 

particules à morphologie en forme de bâtonnets. Une couche plus dense recouvrant uniformément le 

substrat peut se former juste après 60 minutes d’électrodéposition. 

b) Caractérisation structurale par DRX 

 

Les dépôts de FHA sur un substrat de Ti Cp ont été analysés par diffraction des rayons X 

(DRX), en configuration 2θ, afin de déterminer la nature des phases cristallines présentes dans le 
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revêtement, ainsi que la taille des cristaux. Les diffractogrammes de rayons X (DRX) des dépôts de 

FHA obtenus après 20, 30 et 60 minutes d'électrodéposition, à une densité de courant de                                       

-0,8 mA.cm-², sont présentés sur la figure III.13. 
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Figure III.13 : Spectre de diffraction des rayons X du revêtement FHA déposé pendant 20, 30 

et 60 minutes. 

La figure III.13 montre que tous les diffractogrammes RX comportent des pics provenant à la 

fois des revêtements déposés et du substrat Ti (en accord avec la carte JCPDS n° 01–089-2959). La 

présence des pics du substrat est probablement due à la porosité des revêtements. En excluant les pics 

du substrat, l'analyse des diffractogrammes révèle que tous les pics restants correspondent à l'apatite 

(selon la fiche PDF 01-074-4173). Aucune autre phase n'a été détectée, ce qui suggère la formation 

d'apatite pure pour tous les revêtements, indiquant une composition chimique similaire. 

Bien que la position des pics caractéristiques ne change pas avec la durée de déposition, leur intensité 

par contre varie. Ainsi l'intensité des pics de diffraction de l’échantillon revêtu pendant 30 minutes 

était plus faible que celle de l’échantillon revêtu pendant 20 minutes. Ce qui peut être dû d’une part 

au fait que les cristaux du revêtement FHA obtenu après 30 minutes étaient trop petits pour exhiber 

une grande cristallinité [45]. D’autre part, cette diminution d'intensité pourrait également être 

attribuée à une porosité plus élevée du revêtement formé après 30 minutes. En effet, la présence de 

pores crée des discontinuités structurales qui diffusent et absorbent les rayons X, ce qui entraîne une 
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diminution de l'intensité des pics de diffraction issus des plans cristallins. Il est également observé 

que les intensités des pics de diffraction de la phase FHA à un temps de dépôt plus long (60 minutes) 

sont considérablement plus élevées par rapport à un temps plus court (20 et 30 minutes). Ce qui 

suggère une formation accrue de FHA en fonction du temps de dépôt. Les revêtements obtenus après 

20, 30 et 60 minutes d’électrodéposition présentent tous un pic intense attribué à la face cristalline 

(002), ce qui signifie que les grains cristallins dans le revêtement FHA étaient préférentiellement 

orientés dans la direction (002), c'est-à-dire l'axe c [39]. 

Afin de déterminer le degré de cristallinité et la taille moyenne des cristallites (en utilisant                      

l’équation III.3) des revêtements FHA préparés, les données XRD ont été exploitées et les résultats 

sont présentés dans le tableau III.5. 

Tableau III.5 : Taille des cristallites et taux de cristallinité du revêtement de FHA en fonction 

de la durée d’électrodéposition.  

Échantillons 
Taille des 

cristallites (10-9 m) 
Cristallinité (%) 

20 minutes 27 49 

30 minutes 40 39 

60 minutes 60 47 

 

Les résultats (tableau III.5) montrent que la taille des cristallites ainsi que le degré de 

cristallinité varient en fonction de la durée d’électrodéposition des couches de FHA. En ce qui 

concerne la taille des cristallites pour les dépôts obtenus, on observe que l’augmentation du temps 

d’électrodéposition conduit à une augmentation de la taille des cristallites (27 nm pour 20 minutes, 

40 nm pour 30 minutes et 60 nm pour 60 minutes). Ce résultat est en accord avec les travaux 

précédents [46, 47, 48]. Cette tendance est attendue en raison de la coalescence des grains constituants 

la couche de FHA en croissance après qu'ils aient atteint une taille donnée [46]. D’une manière 

générale, l’électrodéposition implique deux étapes principales : la nucléation (formation de petits 

germes cristallins) et la croissance de ces germes [49, 50]. Un temps d'électrodéposition court favorise 

généralement une nucléation plus importante par rapport à la croissance. Cela conduit à la formation 

d'un grand nombre de petits cristaux. Tandis qu’un temps d'électrodéposition plus long permet aux 

germes de cristaux déjà formés de croître davantage, résultant en une taille de cristaux plus 
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importante. La nucléation de nouveaux cristaux peut devenir moins significative après un certain 

temps [50, 51]. 

III.2.1.2.3. Résistance à la corrosion de Ti Cp nu/revêtu  

Dans le but de mieux comprendre l’effet du temps d’électrodéposition sur les processus de 

corrosion des électrodépôts FHA, des mesures électrochimiques par des techniques stationnaires et 

non stationnaires ont été effectuées sur différents dépôts élaborés à différents temps : 20, 30 et 60 

minutes. 

a) Courbes de Tafel 

La figure III.14 montre les représentations de Tafel des courbes de polarisation, enregistrées 

dans le SBF à 37 ± 1°C (pH = 7,15), pour les substrats revêtus par FHA pendant 20, 30 et 60 minutes. 

Ces courbes ont été tracées en effectuant un balayage linéaire de potentiel de -0,5 à 0,6 ou 0,8 

V/Ag/AgCl à une vitesse de balayage de 0,5 mV/s. Les paramètres électrochimiques (Ecorr, icorr, Rp, 

Vcorr et Pe) obtenus à partir de l'extrapolation des pentes de Tafel sont listés dans le tableau III.6. 

-400 -200 0 200 400 600 800

-10

-9

-8

-7

-6

-5

-4

-3

 

 

L
o

g
 j
 (

A
.c

m
-2

)x
1

0
0

Potentiel (mV/Ag/AgCl)

 Ti nu

  20 minutes

  30 minutes

  60 minutes

 

Figure III.14 : Courbes de Tafel du Ti Cp non revêtu et revêtu de FHA, préparés pendant 20, 

30 et 60 minutes, enregistrées en SBF. 
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Tableau III.6 : Paramètres électrochimiques du Ti Cp nu et revêtu à différents temps de 

dépôt, obtenus en SBF. 

             Paramètres 

Echantillons 

Ei=0 (mV) Rp (kΩ.cm2) 
icorr    

(µA.cm-2) 

Vcorr 

(µm/an) 

Ti nu -128,4 1,14 43,8310 514,6 

20 minutes -86,7 6,90 7,3757 86,26 

30 minutes -87,8 2,84 7,6347 88,48 

60 minutes -89,7 4,26 7,5999 88,89 

D’après les courbes globales de polarisation potentiodynamique comparant le Ti Cp nu aux 

couches de FHA déposées pendant différentes durées (20, 30 et 60 minutes) (figure III.14), Il a été 

observé que tous les échantillons testés présentaient un comportement de dissolution active. La 

présence de la couche d’apatite fluorée sur les substrats en titane, ainsi que l’augmentation de la durée 

d’électrodéposition, n’ont pas modifié de manière significative l’allure générale de ces courbes. Cela 

suggère que le processus électrochimique aux électrodes n’a pas été significativement altéré. On 

observe également que les courbes de polarisation des revêtements de FHA se déplacent légèrement 

vers des potentiels de corrosion (Ecorr) plus positifs par rapport au substrat en Ti Cp. En revanche, la 

durée d’électrodéposition des couches de FHA n’a pas d’effet notable sur la valeur du potentiel de 

corrosion. 

En comparant le comportement des trois dépôts dans le domaine cathodique, qui correspond à la 

réduction de l'oxygène dissous, nous observons une faible différence entre les dépôts préparés durant 

30 et 60 minutes. Leurs comportements sont très similaires, avec des branches cathodiques 

pratiquement superposées. En revanche, le dépôt obtenu pendant 20 minutes présente un 

comportement distinct, sa branche cathodique se déplaçant vers des valeurs de densité de courant plus 

faibles. Ceci indique que le processus de réduction d’oxygène est ralenti en présence de la couche de 

FHA élaborée pendant 20 minutes. 

Finalement, sous polarisation anodique, il est à signaler l’existence d’un léger épaulement au niveau 

de la branche anodique pour toutes les courbes des substrats revêtus. La densité de courant anodique 

ne suit pas une tendance aussi régulière que le potentiel de corrosion (Ecorr). Néanmoins, les densités 

de courant de la branche anodique se déplacent vers des valeurs plus faibles lorsque le temps 
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d'électrodéposition diminue à 20 minutes, ce qui suggère une activité électrochimique réduite et une 

résistance à la corrosion plus grande dans le cas de ce dépôt. 

L’analyse des données du tableau III.6 révèle que les valeurs de la résistance de polarisation 

enregistrées pour les systèmes Ti/FHA préparés entre 20 et 60 minutes sont supérieures à celle 

obtenue pour le Ti nu. Ceci suggère que le Ti/FHA est plus résistant à la corrosion que le substrat de 

Ti pur. Il apparaît également que la résistance à la corrosion des dépôts en milieu physiologique a été 

influencée par la durée d’électrodéposition. Les variations de la résistance à la corrosion des 

matériaux revêtus peuvent être attribuées aux variations de l'épaisseur, de la rugosité ainsi qu'à la 

porosité de surface des différents revêtements. Le revêtement FHA-Ti réalisé pendant 20 min, qui 

présente une surface lisse et moins poreuse, montre la résistance à la corrosion la plus élevée          

(Icorr = 7,3757 µA.cm⁻² et Rp = 6,90 kΩ.cm²). De plus, le revêtement FHA-Ti préparé durant                        

60 minutes, un revêtement à structure dense, présente une résistance à la corrosion relativement 

élevée (Icorr = 7,5999 µA.cm⁻² et Rp = 4,26 kΩ.cm²). En effet, la résistance à la corrosion peut 

également dépendre de l'épaisseur du revêtement. Une augmentation de l'épaisseur du revêtement agit 

comme une barrière contre la corrosion du substrat. Cependant, cette augmentation entraîne une 

diminution de la force d’adhérence du revêtement au substrat. Pour cette raison, l’épaisseur doit être 

bien contrôlée afin d’obtenir un compromis entre l’adhérence et les paramètres de corrosion [52, 53]. 

Des études de corrosion électrochimique in vitro dans une solution physiologique ont révélé que 

l'épaisseur du revêtement ainsi que l'introduction d'ions fluor amélioraient la résistance à la corrosion 

des revêtements en phosphate de calcium [54]. 

L’évolution de la porosité ainsi que l'efficacité de protection de FHA en fonction de la durée 

d’électrodéposition sont présentées dans le tableau III.7. 

Tableau III.7 : Taux de porosité et efficacité de protection du FHA en fonction du temps 

d’électrodéposition. 

Echantillons P Pe (%) 

20 minutes 0,189 83,2 

30 minutes 0,46 82,6 

60 minutes 0,30 82,7 

D’après le tableau III.7, le taux de porosité des trois revêtements est relativement faible. Il est 

à noter que la porosité des revêtements élaborés en 20 et 60 minutes est plus faible que celle calculée  
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pour le dépôt obtenu en 30 minutes, ce qui indique que le revêtement de 20 minutes est plus parfait. 

On constate également que l’efficacité protectrice des revêtements FHA rapportée pour les systèmes 

Ti / revêtement FHA / solution physiologique varie de 82,6 % à 83,2 %, en fonction de la durée de 

déposition électrolytique. La meilleure efficacité protectrice (83,2 %) correspond à la couche de FHA 

obtenue en 20 minutes. Ces résultats sont en bon accord avec les images MEB, qui ont identifié le 

revêtement FHA préparé en 20 minutes comme le plus performant. 

Les résultats ci-dessous montre que le meilleur dépôt résiste bien à la corrosion et celui électrodéposé 

pendant une durée de 20 min. En raison du potentiel de corrosion plus positif, densité de courant 

faible, résistance de polarisation élevée, faible porosité et efficacité protectrice élevée. Ces résultats 

sont dus à l’état morphologique de ce dépôt hétérogène, uniforme et compact. 

b) Etude par spectroscopie d’impédance électrochimique (EIS) 

Une analyse dynamique par spectroscopie d’impédance électrochimique a été menée afin 

d’étudier le comportement de trois dépôts de FHA (obtenus pendant 20, 30 et 60 minutes) durant le 

processus de corrosion. Ces échantillons ont été testés dans une solution physiologique simulée (SBF) 

en utilisant un domaine de fréquence allant de 106 à 10−1 Hz. Les résultats enregistrés ont été présentés 

sous forme de diagrammes de Nyquist (figure III.15.a) et de Bode (figure III.15.b et figure III.15.c). 

Les valeurs des paramètres électrochimiques déduits des diagrammes de Nyquist sont rassemblées 

dans le tableau III.8. 
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Figure III.15 : Diagrammes d’impédance du Ti nu et du Ti revêtu d'un revêtement FHA, 

obtenus en solution SBF : (a) Diagrammes de Nyquist et (b, c) Diagramme de Bode. 

D’après la Figure III.15.a, les spectres obtenus pour le titane commercialement pur (Ti Cp), à 

la fois nu et revêtu de fluorohydroxyapatite synthétisée pendant 20, 30 et 60 minutes, présentent la 

même allure. Ils sont décrits par un arc capacitif, une portion d’un demi-cercle relatif à une seule 

boucle capacitive, ce qui nous renseigne sur l’existence d’une seule constante de temps. En général, 

un rayon plus grand de la boucle capacitive indique une résistance au transfert de charge plus élevée 

[55, 56], ce qui signifie que le substrat nu (Ti Cp) présente une résistance à la polarisation plus faible.  

En outre, l’analyse des diagrammes de Nyquist montre que les diamètres des demi-cercles 
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correspondant à tous les échantillons revêtus sont supérieurs à celui de l’échantillon non traité, ce qui 

met en évidence l’effet barrière exercé par la fluorohydroxyapatite sur le titane commercialement pur 

(Ti Cp) lorsqu’il est en contact avec le milieu physiologique (SBF). Il est particulièrement notable 

que le revêtement déposé pendant 20 minutes, présentant une surface homogène et uniforme avec des 

cristaux en forme d’aiguilles de fluorohydroxyapatite, comme l’illustre l’image SEM, présente un 

diamètre de demi-cercle plus important que ceux des revêtements élaborés pendant 30 et 60 minutes. 

Sur le diagramme d'impédance de Bode (figure III.15.b), on observe que sur l'ensemble de la 

plage de fréquences, la valeur de l'impédance est influencée par la présence de la couche de FHA, 

d'une part, et par la durée d'électrodéposition, d'autre part. Ces observations suggèrent un 

ralentissement du taux de corrosion avec l'application du revêtement de fluorohydroxyapatite [28]. 

Les diagrammes de Bode-phase dans la Figure III.15.c montrent un seul pic dans la plage des 

fréquences moyennes, ce qui reflète l’existence d’une seule constante de temps et le rôle du 

phénomène de transfert de charge dans la dissolution du métal. Les angles de phase maximaux 

s’écartent de la valeur capacitive idéale de 90°, ce qui souligne le comportement non idéal de Ti nu 

et revêtu (couche de FHA) dans la solution de SBF [28]. Cette réponse évoque la présence d'un circuit 

équivalent contenant un seul élément de phase constant à l'interface métal/électrolyte [57]. L'angle de 

phase chute vers 0 avec la réponse de la résistance de l'électrolyte dans la région des hautes    

fréquences [58]. 

Ces diagrammes (Nyquist, Bode-impédance, Bode-phase) révèlent la présence d’une seule constante 

de temps. Dans le cas du Ti Cp non revêtu, celle-ci résulte de la combinaison de deux processus : le 

transfert de charge et l’effet de film associé à la couche d’oxyde (TiO₂) [59, 60]. En revanche, la 

présence du revêtement FHA se manifeste également par une seule constante de temps, liée à la 

formation progressive d’un film protecteur homogène à la surface du métal. Cela indique une 

inhibition du processus de corrosion, contrôlé par le transfert de charge. Ce comportement est attribué 

à la porosité du revêtement, permettant à l’électrolyte de pénétrer jusqu’au substrat, ce qui entraîne 

la formation de précipités salins à l’intérieur des pores. Ce phénomène a été déjà rapporté par d’autres 

auteurs [60]. 

Les résultats de l'analyse EIS sont simulés à l'aide d'un circuit équivalent                                  

(Modèle Rs(Q Rtc)), comme illustré dans la figure III.16, Où Rs, Rtc et Qdl sont attribués 

respectivement à la résistance de la solution, à la résistance au transfert de charge (Rct) à travers  

l'interface entre le film d’oxyde et l'électrolyte pour Ti nu ou l'interface entre le revêtement poreux et 
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l'électrolyte pour Ti revêtu, et à la capacité non idéale de la double couche. La prépondérance du 

comportement du CPE, traduit par l’exposant n. L’impédance Z de la CPE est donnée par l'équation 

III.6 [28, 33]. La capacité de la double couche du système incluant la CPE est donnée par l'équation 

III.7 [28]. L’efficacité protectrice (Pe) (Tableau III.8) du revêtement FHA a été calculée à partir de 

l'équation III.8 [28, 34]. 

 

 

 

 

Figure III.16 : Circuits électriques équivalents utilisés pour modéliser l’interface métal/ 

solution. 

Les valeurs des éléments du circuit sont calculées en utilisant le logiciel EC-Lab 10.32, et sont 

compilées dans le tableau III.8 ci-dessous. 

Tableau III.8 : Paramètres électrochimiques extraits des diagrammes de Nyquist du Ti Cp nu 

et revêtu en fonction du temps d’électrodéposition, obtenus en SBF. 

 Rs (Ω.cm2 ) Rtc (Ω.cm2 ) Q(F.s(a-1)) n X2 Pe(%) 

Ti nu 21,82 2276 49,53 . 10-6 0,75 0,0791 - 

20 minutes 41,76 24410 21,55 . 10-6 0,87 0,05753 90 

30 minutes 29,94 3029 28,88 . 10-6 0,79 0,05065 25 

60 minutes 56,69 21473 5,29 . 10-6 0,89 0,04328 89 

La résistance de transfert de charge (Rtc) calculée à partir des données EIS (tableau III.8) est 

bien plus élevée (24410 Ω·cm²) pour le titane revêtu de FHA pendant 20 minutes, comparativement 

aux autres échantillons étudiés. La présence du film de revêtement en FHA limite la pénétration de 

l’électrolyte jusqu’à la surface de substrat métallique et crée une couche barrière qui offre une 

efficacité protectrice de 90 %. 

Déterminer la durée optimale, ou le temps nécessaire, pour que le processus de conception, 

de fabrication, et surtout de validation aboutisse à un revêtement présentant des caractéristiques 
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similaires à celles du minéral osseux naturel, favorables à la biocompatibilité, a constitué l’objectif 

de cette section de notre étude. Un revêtement de FHA a été élaboré sur la surface du titane (Ti Cp) 

en utilisant des temps de dépôt compris entre 20 et 60 minutes. Les résultats ont montré qu’un temps 

de dépôt de 20 minutes permettait d’obtenir un revêtement homogène et uniforme, constitué de 

cristaux nanométriques en forme d’aiguilles (une morphologie proche de celle de la phase minérale 

osseuse) et offrant la meilleure résistance à la corrosion. 

III.2.2. Caractérisation électrochimique de l’interface substrat/revêtement développé 

dans des conditions optimales 

Les propriétés protectrices contre la corrosion dans trois milieux physiologiques différents 

(SBF, SBF + albumine et salive) du dépôt FHA (-0.8 mA.cm-2, 20 minutes) ont été évaluées par les 

techniques électrochimiques stationnaires. 

III.2.2.1. Courbes de polarisation (Droites de Tafel) 

Les courbes de Tafel ainsi que les caractéristiques électrochimiques (Ecorr, icorr, Rp et Vcorr) du 

titane revêtu de FHA pendant 20 minutes, obtenues dans différents liquides physiologiques (SBF, 

SBF avec albumine et salive), sont présentées respectivement dans la figure III.17 et le                  

tableau III.9. 
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Figure III.17 : Courbes de Tafel du substrat Ti Cp revêtu de FHA, obtenues dans différents 

environnements physiologiques simulés. 
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Les courbes de tafel (figure III.17), qui présentent des allures similaires, peuvent être divisées 

en plusieurs domaines de potentiel. Le domaine cathodique (branche cathodique) comprend les 

potentiels inférieurs à OCP V/Ag/AgCl. La branche cathodique est dominée par les réactions de 

réduction, principalement de l'oxygène dissous et de l'eau. Le courant de polarisation du Ti revêtu 

dans le SBF est bien plus élevé que celui du Ti revêtu dans l’alb-SBF et dans la salive, cela indique 

que la réaction cathodique est cinétiquement plus facile et nécessite une plus faible surtension dans 

le SBF [61].  

En ce qui concerne les parties anodiques, un effet de dissolution active peut être observé pour tous 

les échantillons testés. Il est intéressant de noter que l’ajout de l’albumine dans la solution de SBF 

provoque une chute brutale de la branche anodique vers des densités de courant plus faibles. En 

d’autres termes, les protéines agissent comme une couche barrière, inhibant le processus de corrosion. 

Y. Wang et al. [62] ont étudié le comportement in vitro de revêtements d'hydroxyapatite fluorée dans 

un fluide corporel simulé contenant des matières organiques (BSA). Leurs résultats confirment que 

l'incorporation de fluor dans l'HA a un effet de bio-activation positif dans le SBF contenant des 

matières organiques.  

En outre, la courbe de polarisation de Ti revêtu dans la salive se caractérise par une branche 

cathodique qui se superpose presque parfaitement à celle du Ti revêtu dans le SBF. En revanche, sa 

branche anodique révèle une légère diminution de la densité de courant par rapport à celle du Ti dans 

le SBF, ce qui suggère un effet protecteur de FHA pour le Ti immergé dans la salive. 

Tableau III.9 : Paramètres électrochimiques du Ti Cp revêtu, obtenues dans différents 

environnements physiologiques simulés. 
                     Paramètres 

 Echantillons 

Ei=0 (mV) Rp (kΩ.cm2) icorr (µA.cm-2) Vcorr (µm/an) 

SBF -86,7 6,90 7,3757 86,26 

Salive -96,4 15,39 5,2134 60,97 

SBF + Alb -56,6 128,67 0,3579 4,186 

 

D'après le tableau III.9, on observe clairement que le titane revêtu de FHA dans la solution de 

alb-SBF se caractérise par une résistance à la polarisation (Rp) élevée, égale à 128,67 Kohm.cm2, En 

revanche, dans la salive et le SBF, la valeur de cette résistance n'est que de 15,39 Kohm.cm² et 6,90 
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Kohm.cm² respectivement. De plus, le potentiel de corrosion (Ecorr) se déplace vers des valeurs 

légèrement plus positives, passant de −86,5 mV dans le SBF à −56,6 mV dans l’alb-SBF. 

Simultanément, le courant de corrosion (icorr) diminue, passant de 7,3757 μA à 0,3579 μA, Cette 

réduction significative des valeurs de courant et l'augmentation du potentiel indiquent que la présence 

d’albumine dans le SBF pourrait améliorer efficacement la résistance à la corrosion du Ti revêtu de 

FHA. L’adsorption rapide de l’albumine [62] rend le substrat revêtu plus noble. Ces résultats sont en 

accord avec la littérature, qui souligne l’effet des protéines, notamment de l'albumine, sur les 

biomatériaux à base de phosphate de calcium, comme l'hydroxyapatite (HA).  

Afin de mieux comprendre le mécanisme d’interaction des protéines en présence de couches 

d’hydroxyapatite (HA), de nombreuses études [32, 61, 62, 63] ont été menées sur l’effet de la BSA 

(albumine de sérum bovin). Elles montrent que les interactions entre la BSA et ces revêtements sont 

complexes. En général, après immersion du revêtement dans la solution A-SBF, la BSA est 

immédiatement adsorbée à la surface, inhibant à la fois la dissolution du revêtement dans la solution 

et la précipitation de l’apatite sur la surface [64]. Il a été suggéré que les protéines entrent en 

compétition avec les ions (par exemple : Ca²⁺ et PO₄³⁻) pour les mêmes sites de liaison à la surface. 

Ainsi, l’adsorption de la BSA à la surface du revêtement réduit le nombre de sites disponibles pour 

la nucléation et la croissance de l’apatite [62, 65]. 

D’autre part, le point isoélectrique de la BSA est de 4,7 ; elle est donc chargée négativement dans une 

solution physiologique à pH 7,4, ce qui la rend apte à se lier avec des ions positifs tels que Ca²⁺ 

présents dans la solution. Cela affecte fortement la disponibilité des ions Ca²⁺ nécessaires à la 

nucléation et à la croissance de l’apatite. 

III.3. Dépôts réalisés par voltamétrie cyclique (VC) 

Dans cette partie, nous présentons la synthèse électrochimique de couches de FHA par 

voltamétrie cyclique (VC), en faisant varier certains paramètres de synthèse tels que la température 

du bain électrolytique et le nombre de cycles. Les caractérisations physico-chimiques (morphologie 

et microstructure) des couches d’apatite fluorée nanocristalline, ainsi déposées à la surface du titane, 

ont été réalisées à l’aide de la microscopie électronique à balayage (MEB) et de la diffraction des 

rayons X (DRX). Par ailleurs, le comportement électrochimique de ces revêtements a été étudié dans 

un fluide physiologique simulé (SBF), à l’aide des méthodes stationnaires et non stationnaires. 
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III.3.1. Etude de l’influence de la température sur la synthèse de FHA 

La température constitue un paramètre essentiel, ayant un impact direct sur la morpho-

structure des couches formées. Il apparaît donc indispensable de déterminer une température optimale 

afin d’obtenir un dépôt de bonne qualité. Pour cette raison, les dépôts de FHA ont été synthétisés à 

différentes températures : 30 °C, 55 °C et 65 °C. Étant donné que la température ambiante varie en 

fonction du jour de l’expérience, elle n’a pas été retenue comme condition de synthèse. Par ailleurs, 

une température supérieure à 65 °C n’a pas pu être envisagée en raison des limitations de notre 

dispositif expérimental. 

III.3.1.1. Elaboration des revêtements 

La figure III.18 (a, b et c) présente les voltampérogrammes cycliques successifs (30 cycles) 

obtenus lors de l'électrodéposition de FHA à partir de la solution décrite précédemment. Ils ont été 

enregistrés à différentes températures (30, 55 et 65 °C), sur un domaine de potentiel allant de -2 V à 

0 V (vs Ag/AgCl), avec une vitesse de balayage de 100 mV/s. 

L’intervalle de balayage du potentiel est compris entre -2 V et 0 V/ECS, et le choix de cet intervalle 

est un paramètre très important, car si le potentiel de départ est trop négatif, il entraîne un dégagement 

d’hydrogène correspondant à la réduction de l’eau, et à un potentiel positif, il provoque un 

dégagement d’oxygène correspondant à l’oxydation de l’eau. 

Les voltammogrammes obtenus à différentes températures (figure III.18 (a, b et c)) montrent 

que les enregistrements successifs (cyclage répétitif) restent inchangés, ce qui témoigne de la stabilité 

de la couche de fluorohydroxyapatite (FHA) formée. 
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Figure III.18 : Voltammogrammes cycliques obtenus lors de l’électrodéposition de la FHA sur 

Ti Cp à différentes températures : (a) 30°C (b) 55°C (c) 65°C. 

  

Afin de mieux comprendre le processus d’électrodéposition et de déterminer la nature des 

réactions électrochimiques se produisant à la surface de la cathode, un seul cycle de chaque 

expérience a été enregistré, comme le montre la figure III.18.d. Comme on peut le constater, de 

manière générale, tous les voltampérogrammes se caractérisent par une faible hystérésis et de faibles 
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densités de courant anodique. Lors du balayage direct, à des potentiels inférieurs à −0,5 V/Ag/AgCl, 

un palier anodique est observé. 

Lorsque la température de synthèse est de 30 °C, le balayage direct révèle un épaulement anodique 

entre −200 et −400 mV/Ag/AgCl, probablement lié à un processus d’oxydation faible. Celui-ci 

pourrait être attribué à la formation d’une couche passive d’oxyde de titane (TiO₂) sur le substrat, 

résultant de l’oxydation anodique du titane dans cette plage de potentiel. Cette hypothèse est renforcée 

par l’absence relative de cet épaulement à température élevée (balayages b et c), suggérant une 

passivation plus rapide ou moins marquée du substrat. 

On observe également que l’augmentation de la température n’affecte pas significativement l’allure 

des courbes cathodiques. En revanche, elle provoque un déplacement du pic de réduction vers des 

potentiels plus positifs, ainsi qu’une diminution de la densité de courant de réduction cathodique. 

De nombreux chercheurs ont expliqué le mécanisme de formation de l’HA synthétisé par la 

méthode de voltamétrie cyclique [2, 54, 66, 67]. Lorsque le potentiel appliqué devient plus négatif 

que −0,5 V/SCE, un courant cathodique peut être observé, correspondant aux différentes réactions se 

produisant à la surface du substrat métallique. Aussi, lorsque la tension est moins négative que                    

−0,7 V, le courant cathodique est principalement dû à la réduction de l’oxygène sur la surface du 

substrat [67]. 

O₂ + 2H₂O + 4e⁻ → 4OH⁻ ……………….. (III.12) 

Des potentiels plus négatifs induisent la réduction d'autres espèces. Les réactions suivantes 

peuvent être proposées : 

H₂PO₄⁻ + e⁻ → HPO₄²⁻ + ½ H₂↑………………… (III.13) 

HPO₄²⁻ + e⁻ → PO₄³⁻ + ½ H₂↑…………………… (III.14) 

La réduction de l’eau a lieu lorsque la tension est plus négative que −1,5 V/ECS, entraînant 

un changement rapide du courant cathodique : 

2H₂O + 2e⁻ → H₂↑ + 2OH⁻ ……………….. (III.15) 

Comme il a été mentionné précédemment, les réactions électrochimiques (équations (III.13)  

(III.15)) ayant lieu à la surface du métal génèrent des bulles de gaz d’hydrogène, lesquelles peuvent 
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ensuite attaquer les sites de surface, empêcher le dépôt de HAp et/ou réduire l’adhésion des 

revêtements d’HAp à la surface du substrat [68]. 

Pour limiter ce problème, une stratégie consiste à augmenter la quantité d’OH⁻ à la surface du 

substrat en ajoutant du peroxyde d’hydrogène [66] : 

H₂O₂ + 2e⁻ → 2OH⁻ ………………………. (III.16) 

L’ajout direct de H₂O₂ à l’électrolyte peut modifier le mécanisme du processus de dépôt, car il fournit 

une source alternative d’OH⁻. L’abondance d’ions OH⁻ peut favoriser les réactions chimiques 

conduisant à la formation d’ions phosphate.  

HPO₄²⁻ + OH⁻ → PO₄³⁻ + H₂O ……………………… (III.17) 

Par conséquent, la formation de H₂ est supposée être minimisée, et l’adhésion du dépôt d’HAp sera 

certainement améliorée [66]. 

Les ions hydroxyde et phosphate générés réagissent avec les ions Ca²⁺ pour former un revêtement 

d’HA sur le substrat cathodique. 

Ainsi, à partir des réactions (III.12) et (III.17), deux phases d’apatite [2] peuvent être déposées : 

l’hydroxyapatite déficiente en calcium (HA pauvre en Ca ; CDHA) selon la réaction (III.18) : 

(10 – x)Ca²⁺ + (6 – x)PO₄³⁻ + xHPO₄²⁻ + (2 – x)OH⁻ → Ca₁₀₋ₓ(HPO₄)ₓ(PO₄)₆₋ₓ(OH)₂₋ₓ  

avec 0 ≤ x ≤ 2 ; ……………………. (III.18) 

L’hydroxyapatite stœchiométrique selon la réaction suivante (III.19)  

10Ca²⁺ + 6PO₄³⁻ + 2OH⁻ → Ca₁₀(PO₄)₆(OH)₂ ………………… (III.19) 

En complément, Plusieurs études [2, 54, 69] ont été réalisées sur le mécanisme de formation de la 

fluorohydroxyapatite (FHA) par électrodéposition. Wang et al. [39] ont décrit ce mécanisme comme 

suit : après l’ajout d’ions F⁻ dans l’électrolyte, les ions Ca²⁺ consomment rapidement les ions F⁻ pour 

former du CaF₂, ce qui peut s’exprimer par la réaction suivante [39] : 

Ca₁₀(PO₄)₆(OH)₂ + 20F⁻ + 2(7−m)H⁺ → 10CaF₂ + 2H₂O + 2(3−m)H₂PO₄⁻ + 2mHPO₄²⁻ 

………………………………… (III.20) 
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Ensuite, les particules de CaF₂ réagissent avec HPO₄²⁻ ou H₂PO₄⁻ en solution pour former des 

précipités de fluorohydroxyapatite [39] : 

10CaF₂ + 2(3−m)H₂PO₄⁻ + m•2HPO₄²⁻ + 2(1−x)H₂O → Ca₁₀(PO₄)₆(OH)₂₋ₓFₓ + 

2(10−x)F⁻ + 2(7−x−m)H⁺    avec 0 < x < 2 et 0 < m < 3 …………………………..(III.21) 

En combinant les réactions (III.20) et (III.21), nous supposons que le mécanisme de précipitation de 

la FHA dans notre étude peut être représenté comme suit [39] : 

Ca₁₀(PO₄)₆(OH)₂ + 2xF⁻ + 2xH⁺ → Ca₁₀(PO₄)₆(OH)₂₋ₓFₓ + 2xH₂O …………….(III.22) 

Li et al. [70] ont constaté que, dans une solution électrolytique exempte d’ions fluorure, les phases de 

phosphate de calcium déposées se transforment en brushite (DCPD). En revanche, la phase d’apatite 

pure (FHA) apparaît lorsque la concentration en ions F− augmente dans la solution. 

III.3.1.2. Caractérisation morphologique et structurale des dépôts 

III.3.1.2.1. Analyses morphologiques par MEB 

Diverses morphologies avec différentes microporosités des revêtements de FHA sont 

obtenues à 30 °C, 55 °C et 65 °C. Elles sont représentées dans les figure III.19 (b, c, d, e, f, g, h et i). 

Les résultats de MEB ont montré que la morphologie des revêtements évolue en fonction de la 

température de synthèse.                                                                                                                                                                                                                                                                                             

Le revêtement produit à 30 °C (figure III.19.e) présente des précipités blancs de structure fibreuse, 

ressemblant à du coton, qui sont répartis de manière homogène sur le substrat. Cette couche de dépôt 

semble très fine, car elle suit fidèlement la rugosité du substrat, formant un "tapis" uniforme. 

Cependant, on observe de nombreuses fissures sur ce dépôt. Ces fissures sont probablement causées 

par la différence de coefficient de dilatation thermique entre la couche de revêtement et le substrat 

pendant les phases de frittage et de refroidissement [71]. Des résultats similaires ont été rapportés par 

F. Bir et al. [2] pour un revêtement préparé à 35 °C. Le revêtement réalisé à 55 °C est nettement 

différent de celui préparé à 30 °C. Il présente une structure compacte, rugueuse et dense, avec un 

arrangement irrégulier des particules. Sa morphologie est constituée d'une structure aciculaire (en 

forme d'aiguilles) surmontée de nodules (figure III.19.f). Les observations à forts grossissements 

(figure III.19.h) révèlent que ces nodules sont formés par l'agglomération d'aiguilles très fines et de 

petite taille. Le revêtement produit à 65 °C (figure III.19.d) présente une surface continue, non 
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homogène et rugueuse, parsemée de quelques agrégats de forme arrondie ou irrégulière. La couche 

continue et les agrégats sont tous deux constitués d'aiguilles (figures III.19.g et III.19.i). 

Un examen détaillé des figures III.19.f et III.19.d permet de distinguer deux morphologies principales 

à la surface des dépôts : Des particules fondues, de formes arrondies et aplaties "splats", dont la partie 

centrale est d'apparence cristallisée (cercles jaunes). Des regroupements de particules cristallisées 

(rectangle violet). On observe également quelques fissures sur ces dépôts. 

Les revêtements en FHA élaborés à 55 °C et 65 °C sont constitués de cristaux d'apatite à l'échelle 

nanométrique, avec une apparence particulaire. L'augmentation de la température de synthèse rend la 

structure du revêtement plus dense et augmente la taille des cristaux. 

Ces résultats sont en accord avec ceux de la littérature, qui indiquent que les températures plus élevées 

favorisent la formation d’OCP (Octacalcium phosphate) et d'apatite, tandis que les températures plus 

basses privilégient la formation de DCPD (Dicalcium phosphate dihydrate) [72]. 
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Figure III.19 : Images MEB de la surface du Ti Cp : (a) non revêtu, et des revêtements de 

FHA électro-déposés par voltamétrie cyclique à : (b-e) 30 °C, (c-f-h) 55 °C, et (d-g-i) 65 °C 

(nombre de cycles : 30 cycles). 

III.3.1.2.2. Analyses par diffraction des rayons X (DRX) 

Les spectres DRX des revêtements préparés à différentes températures (30, 55 et 65°C) sont 

présentés dans la figure III.20. 
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Figure III.20 : Diffractogrammes des FHA électro-déposés par voltamétrie cyclique à 

différentes températures : (a) 30°C, (b) 55°C et (c) 65 °C (nombre de cycles : 30 cycles). 

Les diffractogrammes (Figure III.20) indiquent clairement la présence des pics 

caractéristiques du substrat de titane (Ti Cp) à 2θ = 35,09°, 38,43°, 40,16°, 52,99° et 62,92° (carte 

JCPDS #01–089-2959). La majorité de ces pics est visible dans tous les revêtements, ce qui est 

probablement dû à la structure poreuse des dépôts. 

Le spectre de diffraction des rayons X (XRD) du revêtement synthétisé à 30°C (Figure III.20.a) ne 

révèle aucun pic de diffraction significatif (phase apatite). Le large pic observé entre 40° et 45° (2θ) 

n'est pas attribuable à l'apatite mais indique plutôt une phase amorphe sans pics cristallins 

discernables. 

Le diffractogramme du dépôt préparé à 55°C (Figure III.20.b) montre des pics larges et de faible 

intensité, caractéristiques d'une fluoro-hydroxyapatite (FHA) faiblement cristallisée. Il est important 

de noter qu’il a déjà été observé que l’augmentation de la température affectait l’uniformité des 

revêtements. Une élévation de la température facilite à la fois le transport des ions et la croissance 

des cristaux d’apatite, conduisant à des revêtements plus uniformes et plus épais [73]. 
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Pour le revêtement déposé à 65°C, le diffractogramme XRD présente des pics de diffraction bien 

définis. Leur position correspond à une phase de fluoro-hydroxyapatite, conformément à la fiche PDF 

01-074-4173. De plus, le pic intense à 2θ = 25,883° confirme que les cristaux de FHA se développent 

préférentiellement selon la direction (002), ce qui est en accord avec les résultats rapportés                        

dans des travaux antérieurs [1, 2, 39, 73]. L’incorporation du fluor dans la matrice de HA favorise la 

cristallisation de l’apatite. L’augmentation de la cristallinité correspond à une amélioration de la 

stabilité thermique et chimique des céramiques de FHA. 

L’ensemble de ces résultats confirment les observations rapportées dans la littérature : une diminution 

de la température de synthèse conduit à une réduction de la cristallinité des échantillons [74, 75]. 

III.3.1.3. Résistance à la corrosion du substrat métallique nu/revêtu 

Dans cette partie, nous présentons une étude du comportement vis-à-vis de la corrosion des 

matériaux élaborés à différentes températures (30, 55 et 65°C). Les échantillons sont immergés dans 

une solution physiologique simulé ’SBF’ dont la température est maintenue à 37 ± 1 °C. Leur 

comportement à la corrosion est étudié par une méthode stationnaire, la représentation de Tafel des 

courbes de polarisation et par une méthode dynamique : la spectroscopie d'impédance 

électrochimique (S.I.E.). 

III.3.1.3.1. Courbes de polarisation (droites de Tafel) 

La figure III.21 illustre les courbes de Tafel obtenues dans un milieu physiologique simulé 

‘SBF’ pour le Ti Cp non revêtu ainsi que pour le Ti Cp revêtu de FHA, déposé à différentes 

températures. Ces courbes ont été tracées en effectuant un balayage linéaire de potentiel                            

de -0,5 à 0,6 V/Ag/AgCl à une vitesse de balayage de 0,5 mV/s. Les paramètres de corrosion 

déterminés à partir de ces courbes par l’extrapolation des droites de Tafel, le potentiel de corrosion 

(ECorr), la résistance de polarisation (Rp) et la densité de courant de corrosion (iCorr), sont rassemblés 

dans le tableau III.10. 
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Figure III.21 : Courbes de Tafel du Ti Cp non revêtu et revêtu de FHA, préparés à différentes 

températures de dépôt, enregistrées en SBF. 

 

Tableau III.10 : Paramètres électrochimiques extraits des courbes de Tafel du Ti-Cp nu et 

revêtu à différentes températures de dépôt, obtenues en SBF. 

                  Paramètres 

Echantillons 

Ei=0 (mV) Rp (kΩ.cm2) 
icorr  

(µA.cm-2) 

Vcorr 

(µm/an) 

Ti nu -128,4 1,14 43,8310 514,6 

30°C -104,7 2,98 8,7668 102,5 

55°C -49,6 6,49 7,4940 87,65 

65°C 3,7 8,27 6,9898 81,75 

Sur les représentations log j = f(E) (figure III.21), on distingue que l’allure des courbes de 

polarisation reste presque la même en l'absence et en présence d’un revêtement. Ce qui indique un 

mécanisme identique. La branche anodique est caractéristique d’une corrosion active. Les 

échantillons ne présentent aucune capacité de passivation dans le milieu corrosif dont le taux de 

dissolution anodique du substrat recouvert d’un revêtement FHA diminue lorsque la température de 
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dépôt augmente. Du coté cathodique, l’amplitude du palier de diffusion de l’oxygène augmente avec 

l’augmentation de la température. 

Les paramètres cinétiques résultants des courbes de Tafel (tableau III.10) montrent que les 

valeurs de Ecorr des échantillons revêtus sont légèrement déplacées positivement par rapport à celui 

de l’échantillon non traité, ce qui indique que la tendance à la corrosion du substrat Ti Cp est réduite 

après l’application du revêtement. Nous observons également une légère diminution de la densité de 

courant de corrosion icorr (la vitesse de corrosion) avec l’augmentation de la température de dépôt. 

Parmi ces trois revêtements, celui préparé à 65 °C présente la plus faible densité de courant de 

corrosion (icorr = 6,9898 µA/cm2), inférieure à celle du substrat nu, et offre une bonne protection contre 

la corrosion à l’alliage de Ti dans une solution de SBF. 

L’efficacité protectrice Pe (%) et la porosité totale (P) des revêtements réalisés à différentes 

températures de dépôts en milieu physiologique simulé sont rassemblées dans le tableau III.11. 

Tableau III.11 : Taux de porosité et efficacité de protection de la FHA en fonction de la 

température de dépôt. 

Echantillons P Pe (%) 

30°C 0,41 79,9 

55°C 0,23 82,9 

65°C 0,21 84,05 

D’après le tableau III.11, nous pouvons classer l’efficacité protectrice et la porosité des 

revêtements, par ordre croissant, respectivement comme suit :                                                                                         

Pe (FHA 30°C) < Pe (FHA 55°C) < Pe (FHA 65°C) et P 65°C < P 55°C < P 30°C. Il est observé que 

le substrat revêtu de FHA, synthétisée à 65°C, présente un bon comportement électrochimique dans 

l'environnement physiologique simulé. Ceci démontré par une efficacité inhibitrice maximale 

d'environ 84,05 % par rapport aux autres revêtements. Cette amélioration des propriétés anticorrosion 

est attribuée à la porosité réduite de cette couche formée. Etant donné que la porosité élevée augmente 

considérablement la surface réelle du substrat exposée au milieu corrosif. Bien que la surface 

apparente du revêtement ne correspond pas directement à la surface de corrosion, une porosité élevée 

favorise l’exposition des zones vulnérables, ce qui peut entraîner une augmentation de la densité de 

courant de corrosion [76]. 
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Thanh et al. [66] ont étudié l’influence de la température sur la masse des revêtements de 

l’hydroxyapatite déposée sur l’acier inoxydable 316L. Les mesures ont été réalisées pour des 

températures comprises entre 60 et 85°C. Ils ont démontré que la masse de HAP augmente avec la 

température et atteint un maximum à 70 °C. La température élevée peut favoriser la formation d’HAP, 

ce qui rend les revêtements de HAP uniforme et plus adhérents. 

J. Yuan et al. [77] ont étudié l’effet de la température d’électrodéposition sur la morphologie et la 

résistance à la corrosion des revêtements de calcium-phosphore sur un alliage de magnésium. Ils ont 

rapporté que le revêtement préparé à 60 °C avait la densité de courant de corrosion plus faible et la 

meilleure résistance à la corrosion. La température d'électrodéposition influence considérablement la 

résistance d'un revêtement à la corrosion, principalement en agissant sur sa morphologie et sa 

structure cristalline. 

III.3.1.3.2. Etude par spectroscopie d’impédance électrochimique (EIS) 

Les figure III.22.a et III.22.b et c présentent les diagrammes de Nyquist et de Bode du substrat 

non revêtu et des échantillons revêtus (préparés à différentes températures), évalués dans une solution 

de SBF à 37±1 °C.  
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Figure III.22 : Diagrammes d’impédance du Ti nu et du Ti revêtu de FHA, à différentes 

températures de dépôt, enregistrés en SBF : (a) Diagrammes de Nyquist et (b, c) Diagramme 

de Bode. 

D’après la figure III.22.a, deux formes principales de diagrammes de Nyquist peuvent être 

observées. Pour les revêtements obtenus à des températures de 30 °C et 55 °C, les échantillons 

présentent un comportement capacitif, comme en témoignent les demi-cercles incomplets dans leurs 

diagrammes de Nyquist (figure III.22.a). Cependant, ces diagrammes ne sont pas parfaits, ce qui peut 

être attribué à l’hétérogénéité de la surface de l’électrode, due à la rugosité, à la présence d’impuretés 

ou à des dislocations [25, 26]. 

Pour le revêtement préparé à une température de 65 °C, le diagramme de Nyquist se compose d’un 

arc capacitif entre les hautes et moyennes fréquences, suivi d’une ligne droite formant un angle de 

45° avec l’axe Zre aux basses fréquences. Cette dernière partie est généralement associée à un 

processus de diffusion (appelé impédance de Warburg) qui contrôle la réaction aux basses    

fréquences [26]. 

Pour tous les revêtements, on observe la présence d’une seule boucle capacitive, ce qui indique 

l’existence d’une unique constante de temps de relaxation, relative au processus de transfert de                 

charge [55, 56]. De plus, nous remarquons que l’augmentation de la température de dépôt entraîne 

une augmentation du rayon de l’arc d’impédance capacitive. Un rayon plus grand de l’arc capacitif 
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reflète une meilleure performance en termes de résistance à la corrosion [55]. Ainsi, le revêtement 

préparé à 65 °C présente le plus grand rayon d’arc capacitif, ce qui indique qu’il offre la meilleure 

résistance à la corrosion. Par conséquent, ce revêtement est plus isolant que les autres. 

Deux modèles de circuits équivalents donnant la réponse de l’interface électrochimique des 

revêtements, préparés à différentes températures, sont illustrés dans la figure III.23. 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure III.23 : Circuits électriques équivalents utilisés pour modéliser l’interface métal/ 

solution : (a) : 30 °C et 55 °C, (b) : 65 °C, (c) Ti nu 

Dans les circuits électriques, nous observons la présence de deux constantes de temps. Ils 

contiennent : Rs représente la résistance de la solution d’essai SBF. Rtc est la résistance au transfert 

de charge, liée à la vitesse de réaction associée à la pénétration du SBF à travers les pores ou les 

microfissures de la couche de fluorohydroxyapatite. Rf est la résistance de polarisation. Rf est 

inversement proportionnelle à la densité de courant de corrosion (icorr) et constitue un indicateur de la 

résistance à la corrosion des revêtements en hydroxyapatite. CPEdl et CPEf sont les éléments à phase 

constante représentant respectivement la capacité de la double couche électrique (Cdl) et la capacité 

inter-faciale du revêtement (Cf), dont la relation entre CPE, C et Q est donnée par l’équation 

III.23 [78] : 

𝑪 =  (𝑸𝟎 ∗ 𝑹)(
𝟏

𝑵
)/𝑹 ………….III.23. 
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L’élément « w » dans le circuit donné dans la figure III.23.b est l’impédance de Warburg. 

Les valeurs des éléments du circuit sont calculées en utilisant le logiciel EC-Lab 10.32, et sont 

regroupés dans le tableau III.12 ci-dessous. 

Tableau III.12 : Paramètres électrochimiques extraits des diagrammes de Nyquist du Ti Cp 

nu et revêtu à différentes température de dépôt, enregistrés en SBF. 

T°C Rs (Ω.cm2 ) Qf  (F.s(a-1)) n1 Rf (Ω.cm2 ) Qdl (F.s(a-1)) n Rtc(Ω.cm2 ) 
W              

(Ω.s1/2) 

Ti nu 21,82 - - - 49,59.10-6 0,75 2276 - 

30°C 36,38 15,19 . 10-6 0,84 987,2 28,10 . 10-6 0,70 3532 - 

55°C 39,37 22,38 . 10-6 0,80 2679 0,173 . 10-6 0,52 4277 - 

65°C 32,01 28,82 . 10-6 0,86 6910 57,63 . 10-6 1 8349 4625 

Selon le Tableau III.12, la résistance de transfert de charge (Rtc) du revêtement, un indicateur 

clé de sa performance anticorrosion, varie significativement en fonction de la température de dépôt. 

Nous observons qu'à une température de 30°C, le revêtement présente la plus faible impédance 

capacitive, avec une résistance de transfert de charge de 3532 Ω.cm2. Ce faible niveau de Rtc indique 

une capacité de protection limitée contre la corrosion. L'augmentation progressive de la température 

de dépôt se traduit par une amélioration marquée de l'impédance. C'est à une température de 65°C que 

l'on obtient le revêtement possédant la performance optimale : sa résistance de transfert de charge 

atteint une valeur maximale (8349 Ω.cm2). Ce résultat atteste d'un excellent comportement en termes 

d'effet barrière à l'eau et aux ions agressifs, soulignant une efficacité protectrice supérieure. 

L'augmentation conjointe de Rtc et de l'impédance de Warburg, de l’échantillon revêtu à une 

température de 65°C, traduit un contrôle mixte (activation/diffusion) du processus de corrosion, un 

phénomène classiquement observé pour des revêtements céramiques denses sur substrats métalliques. 

Cette synergie indique que le dépôt de FHA bloque non seulement le transfert électronique, mais 

limite également l'accès des ions agressifs à la surface du titane par un effet barrière efficace. 

Compte tenu de l’ensemble des résultats (issus de la DRX, de la MEB, des courbes de 

polarisation potentiodynamiques et des diagrammes d’EIS), la température initialement choisie de   

65 °C est donc maintenue pour la suite des expériences. 
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III.3.2. Etude de l’influence du nombre de cycles 

Afin d'identifier le nombre de cycles de dépôt optimal, des revêtements d'apatite fluorée ont 

été préparés avec un nombre de cycles croissant (10, 30 et 60 cycles). Les dépôts ont été réalisés à 

une température de 65 °C, une vitesse de balayage fixée à 100 mV/s et une plage de potentiel comprise 

entre -2 et 0 V/Ag/AgCl. Après élaboration, les revêtements ont été rincés deux fois à l'eau distillée, 

puis calcinés à 200 °C pendant une heure. 

III.3.2.1. Caractérisation morphologique et structurale des dépôts 

III.3.2.1.1. Analyses morphologiques par MEB 

Les morphologies des revêtements électrolytiques FHA produites avec un nombre différent 

de cycles de dépôt (10,30 et 60 cycles) sont représentées sur la Figure III.24. 
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Figure III.24 : Visualisation de la morphologie au MEB de : (a) Ti Cp non revêtu, et 

revêtements FHA élaborés à différents nombres de cycles de dépôt : (b-e) 10 cycles,                   

(c-f) 30 cycles, et 60 cycles. 

La figure III.24 montre que la variation du nombre de cycles de dépôt entraîne des 

morphologies différentes. Après un faible nombre de cycles, soit 10 cycles (figure III. 24. b), on 

observe la formation d'un revêtement sous forme d'un tapis d'aiguilles très fines. Le dépôt présente 

un aspect globuleux, irrégulier et hétérogène, avec la présence de certaines cavités et de cratères à sa 

surface. Après 30 cycles de dépôt (figure III. 24. c), le revêtement obtenu est dense et compact, 

caractérisé par une absence notable de cavités et de cratères. Cependant, avec l'augmentation du 

nombre de cycles à 60 cycles (figure III. 24. d), la croissance du dépôt devient plus tridimensionnelle, 

ce qui entraîne une augmentation de la rugosité de la surface, et des cavités sont de nouveau visibles. 

À plus fort grossissement, les revêtements obtenus après 10 et 30 cycles (figure III. 24. e et III. 24.f) 
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présentent une apparence similaire, étant composés de cristaux d'apatite en forme d'aiguilles. Ces 

aiguilles cristallisées sont alignées verticalement par rapport au substrat, ce qui est en accord avec les 

résultats de la littérature [12]. Pour le dépôt obtenu après 60 cycles (figure III. 24. g), la morphologie 

évolue vers des cristaux typiques en forme de nano-rods, qui croissent majoritairement le long de 

l'axe c. On observe également la présence de nano-porosités entre les deux types de cristaux. Il est à 

noter que la taille des cristaux augmente avec l'augmentation du nombre de cycles. 

III.3.2.1.2. Analyses par diffraction des rayons X (DRX) 

Afin d’accéder aux différentes phases constituant nos dépôts, réalisés en faisant varier le 

nombre de cycles appliqués (10, 30 et 60 cycles), une analyse par diffraction des rayons X (DRX) a 

été réalisée. Les diffractogrammes obtenus sont présentés dans la Figure III.25. 

Les analyses DRX ne montrent qu'un faible effet du nombre de cycles. Les positions des pics 

sont identiques dans tous les diffractogrammes. Nous avons également constaté que la majorité des 

pics de diffraction présentés sur les diagrammes DRX sont attribués à la phase cristalline de 

fluorohydroxyapatite (PDF 01-074-4173). Cependant, la Figure III.25.b montre que l'intensité de la 

réflexion (002) est élevée lors de la production de FHA avec l'application de 30 cycles. Ce résultat 

est cohérent avec celui de Y. Huang et al.[1]. 
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Figure III.25 : Diffractogrammes des FHA électro-déposés par voltamétrie cyclique à 

différents nombres de cycles de dépôt : (a) 10 cycles, (b) 30 cycles et (c) 60 cycles (T = 65°C). 
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III.3.2.2. Résistance à la corrosion du substrat métallique nu/revêtu 

Afin d’évaluer la résistance à la corrosion des revêtements de FHA appliqués sur un alliage 

de titane avec un nombre croissant de cycles (10, 30 et 60), des courbes de polarisation 

potentiodynamique ainsi que des mesures d’EIS ont été réalisées dans une solution SBF à 37 ± 1 °C 

dans le cadre de cette étude. 

III.3.2.2.1. Courbes de polarisation (droites de Tafel) 

Les courbes de polarisation potentiodynamique présentées dans la Figure III.26 illustrent le 

comportement électrochimique du substrat et des revêtements de fluoro-hydroxyapatite (FHA) 

électrodéposés à différents nombres de cycles. Le tableau III.13 récapitule les principaux paramètres 

électrochimiques (potentiel de corrosion, densité de courant de corrosion, etc.) dérivés de ces courbes. 
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Figure III.26 : Courbes de Tafel du Ti Cp non revêtu et revêtu de FHA, élaborés à différents 

nombres de cycles de dépôt, obtenues en SBF. 
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Tableau III.13 : Paramètres électrochimiques extraits des courbes de Tafel du Ti-Cp nu et 

revêtu à différents nombres de cycles de dépôt, obtenues en SBF. 

                  Paramètres 

Echantillons 

Ei=0 (mV) Rp (kΩ.cm2) 
icorr    

(µA.cm-2) 
Vcorr (µm/an) Pe (%) 

Ti nu -128,4 1,14 43,8310 514,6 - 

10 cycles -90,9 2,36 8,3125 97,22 81,03 

30 cycles 3,7 8,27 6,9898 81,75 84,05 

60 cycles -62,9 3,74 7,5324 88,10 82,8 

 

Les courbes de Tafel présentées sur la figure III.26 révèlent que l'électrodéposition de fluoro-

hydroxyapatite (FHA) sur le titane a un effet sur la résistance à la corrosion, quelque soit le nombre 

de cycles appliqués. Bien que le titane revêtu de FHA affiche un potentiel de corrosion légèrement 

supérieur à celui du titane nu, leurs branches anodiques demeurent comparables, indiquant un 

mécanisme de dissolution active similaire. Cependant, par rapport au titane non revêtu, les branches 

anodiques des échantillons traités sont décalées vers des densités de courant inférieures. 

L'examen des données résumées dans le tableau III.13 confirme cette tendance. On observe 

une diminution progressive de la densité de courant de corrosion (icorr) lorsque le nombre de cycles 

augmente. Simultanément, l'efficacité inhibitrice (Pe%) du revêtement s'améliore, atteignant son pic 

à 84,05% pour un total de 30 cycles. Il est important de noter qu'au-delà de cette valeur optimale, une 

réduction de l'efficacité inhibitrice est enregistrée. 

En résumé, l'augmentation du nombre de cycles améliore généralement la résistance à la corrosion 

jusqu'à un certain point, principalement en assurant une épaisseur de barrière suffisante et en réduisant 

la porosité et les défauts du revêtement. Au-delà de ce point, d'autres facteurs microstructuraux et 

mécaniques peuvent commencer à dégrader la performance [79]. 

III.3.2.2.2. Etude par spectroscopie d’impédance électrochimique (EIS) 

Les diagrammes de Nyquist, représentés sur la Figure III.27, présentent les résultats de la 

spectroscopie d'impédance électrochimique (SIE). Ces données correspondent au substrat revêtu de 

FHA élaboré à différents nombres de cycles, après immersion dans une solution de SBF maintenue  

à 37±1 ∘C. 
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Figure III.27 : Diagrammes de Nyquist du Titane (Ti) nu et revêtu de FHA en fonction du 

nombre de cycles de dépôt, enregistrés en SBF. 

D'après la figure III.27, le nombre de cycles d'électrodéposition est un paramètre déterminant 

qui affecte les propriétés électrochimiques des revêtements élaborés. L'impact se manifeste 

clairement par l'évolution des formes des diagrammes de Nyquist tracés en fonction du nombre de 

cycles de dépôt de FHA. Il est évident que le revêtement préparé avec un faible nombre de cycles  

(10 cycles) présente un diagramme de Nyquist composé d'un seul arc capacitif incomplet (ou demi-

boucle). En revanche, les revêtements élaborés avec un nombre de cycles élevé (30 et 60 cycles) 

affichent un diagramme plus complexe, caractérisé par deux composantes distinctes : Un arc capacitif 

dans la gamme des hautes et moyennes fréquences. Une ligne droite formant un angle d'environ 45∘ 

avec l'axe Zr aux basses fréquences. Cette dernière partie est généralement associée à un processus 

de diffusion (appelé impédance de Warburg) qui contrôle la réaction électrochimique aux basses 

fréquences [26]. Ceci indique que l'augmentation de l'épaisseur du revêtement (liée au nombre de 

cycles) rend la diffusion des ions l'étape cinétique la plus lente du processus de corrosion, provoquant 

ainsi l'apparition de l'élément de Warburg dans les diagrammes d'impédance [80]. 

Les circuits équivalents utilisés pour modéliser la réponse de l'interface électrochimique sont 

présentés dans la figure III.28. 
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Figure III.28 : Circuits électriques équivalents utilisés pour modéliser l’interface métal/ 

solution : (a) : 10 cycles, (b) : 30 et 60 cycles, (c) : Ti nu. 

Tableau III.14 : Paramètres électrochimiques extraits des diagrammes de Nyquist du Ti Cp 

nu et revêtu de FHA en fonction du nombre de cycles de dépôt, enregistrés en SBF. 

 Rs (Ω.cm2 ) Qf   (F.s(a-1)) n1 Rf (Ω.cm2 ) Qdl  (F.s(a-1)) n Rtc(Ω.cm2) 
W              

(Ω.s^1/2) 

Ti nu 21,82 - - - 49,59.10-6 0,75 2276 - 

10 

cycles 
22,13 42,33 . 10-6 0,82 2482 1,66 . 10-3 1 2487 - 

30 

cycles 
32,19 28,82 . 10-6 0,86 6910 57,63 . 10-6 1 8349 4625 

60 

cycles 
36,9 65,02 . 10-6 0,76 3651 0,205 . 10-3 0,93 4867 0,4956 

Les paramètres électrochimiques des différents revêtements sont récapitulés dans le tableau 

III.14. Nous observons que l’échantillon revêtu de FHA élaboré avec 30 cycles possède la résistance 

de transfert de charge (Rtc) la plus élevée. Cette caractéristique démontre que ce revêtement possède 

d'excellentes propriétés de barrière contre la corrosion et confère une résistance à la corrosion 

supérieure dans la solution de SBF. 

Sur la base des résultats obtenus, l'ensemble des expérimentations ultérieures sera effectué en 

maintenant la température à 65 °C et le nombre de cycles à 30. 
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III.4. Synthèse et caractérisation physico-chimique de FHA enrichi en ions 

métalliques (Cu²⁺ et/ou Mg²⁺) 

La flexibilité de l’électrodéposition permet d’obtenir des revêtements d’HA de grande pureté 

et l’incorporation d’agents actifs au sein de ces revêtements, en vue d’améliorer les propriétés 

biologiques des supports. Cette sous-section, est dédiée à l’étude du co-dopage d’ions essentiels 

(Cu²⁺, Mg²⁺ et F⁻), naturellement présents dans l’os, au sein de revêtements d’HA par la méthode 

d’électrodéposition. Les revêtements obtenus, sont désignés sous le nom de Cu-FHA, Mg-FHA et 

Cu-Mg-FHA. En effet, plusieurs études [2, 72] ont démontré l’effet positif de la substitution des 

cations métalliques Cu²⁺, Mg²⁺ dans la matrice des revêtements FHA, à des concentrations 

spécifiques. Nous nous sommes intéressés, dans un premier temps, à l’évaluation de la résistance à la 

corrosion des revêtements composites à base de F-hydroxyapatite contenant différentes quantités de 

nanoparticules de cuivre ou de magnésium. Ces revêtements ont été appliqués sur un alliage de Ti 

selon le protocole de synthèse de « référence », décrit dans le chapitre II, section II.2.1. Les 

échantillons préparés ont été analysés et testés in vitro dans une solution SBF ainsi que dans une 

solution de NaCl à 0,9 %. Dans une deuxième étape, Des caractérisations physico-chimiques, 

structurales et morphologiques des revêtements obtenus dans des conditions optimales (température, 

nombre de cycles et concentrations des cations métalliques) ont été réalisées. 

III.4. 1. Influence de la concentration en ions Cu²⁺ sur la résistance à la corrosion de 

revêtements de FHA dopés au cuivre, en milieu SBF 

La pré-sélection de conditions propices à l'élaboration du revêtement FHA par voltamétrie 

cyclique permet de mettre en évidence, dans cette sous-section, l'influence de l'introduction des ions 

Cu2+ dopants sur la réactivité du FHA dans une solution SBF. Nous avons étudié le comportement 

électrochimique d'échantillons enrichis à des concentrations de 50, 100 et 1000 ppm de Cu2+ en mode 

stationnaires et non stationnaires. 

III.4.1.1. Courbes de polarisation  

La figure III.29 présente les courbes de Tafel obtenues pour le titane non revêtu ainsi que pour 

le titane revêtu de FHA enrichie en ions Cu²⁺ à des concentrations croissantes (50, 100 et 1000 ppm), 

évalués dans une solution SBF à 37 ± 1°C. Les paramètres électrochimiques ont été déterminés à 

partir de ces courbes en appliquant la méthode d’extrapolation de Tafel, et sont regroupés dans le 

tableau III.15. 
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Figure III.29 : Courbes de Tafel du Ti Cp non revêtu, revêtu de FHA enrichie en ions Cu²⁺ à 

des concentrations croissantes, obtenues en SBF. 

 

Tableau III.15 : Paramètres électrochimiques extraits des courbes de polarisation du Ti-Cp 

nu et revêtu de FHA enrichie en ions Cu²⁺ à des concentrations croissantes, obtenues en SBF 

          Paramètres 

Echantillons 

Ei=0 

(mV) 

Rp 

(kΩ.cm2) 

icorr  

(µA.cm-2) 

Vcorr 

(µm/an) 
Pe (%) 

Ti nu -128,4 1,14 43,8310 514,6 - 

FHA 3,7 8,27 6,9898 81,75 84,05 

50 ppm -20,9 3,95 8,8488 103,4 79,8 

100 ppm 36,0 14,24 1,9147 22,39 95,6 

1000 ppm -15,0 12,22 2,0666 24,17 95,3 

D'après la figure III.29, l’enrichissement de la FHA avec une concentration de 100 ppm en 

ions Cu²⁺ entraîne un déplacement du potentiel de corrosion (Ecorr) vers des valeurs plus positives 

(plus nobles), comparé à l’échantillon revêtu de FHA non dopée. 

Selon les résultats présentés dans le tableau III.15, une amélioration significative de la 

résistance à la corrosion est observée pour les échantillons revêtus de FHA enrichis en ions Cu²⁺ à 
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100 ppm et 1000 ppm. La densité de courant de corrosion y est réduite, ce qui correspond à une 

augmentation de la résistance de polarisation (Rp), ces deux paramètres étant inversement 

proportionnels. 

Il en ressort que la teneur optimale en ions Cu²⁺ est de 100 ppm. En revanche, le revêtement contenant 

50 ppm de Cu²⁺ présente un comportement électrochimique moins performant que celui de la FHA 

non dopée, avec une augmentation du courant de corrosion, traduisant une élévation du taux de 

corrosion du matériau. 

III.4.1.2. Etude par spectroscopie d’impédance électrochimique (EIS) 

La figure III.30 présente les diagrammes de Nyquist des échantillons revêtus de FHA enrichie 

en ions Cu²⁺ à des concentrations croissantes (50, 100 et 1000 ppm), évalués dans une solution SBF 

à 37 ± 1 °C. 
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Figure III.30 : Diagrammes de Nyquist du Ti Cp nu, revêtu de FHA pure ou de FHA enrichie 

en ions Cu²⁺ à des concentrations croissantes, enregistrés en SBF. 

La figure III.30 présente les diagrammes de Nyquist obtenus pour le titane commercialement 

pur (Ti Cp) revêtu de FHA enrichie en ions Cu²⁺ à différentes concentrations, comparés à celui revêtu 

de FHA pure. Tous les diagrammes correspondant aux échantillons dopés au cuivre montrent un arc 
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de demi-cercle dans la région des hautes fréquences, dont le diamètre est maximal pour une 

concentration de 100 ppm en Cu²⁺. 

Les circuits équivalents utilisés pour modéliser la réponse de l'interface électrochimique sont 

présentés dans la Figure III.31. 

 

 

 

 

 

 

Figure III.31 : Circuits électriques équivalents utilisés pour modéliser l’interface métal/ 

solution : (a) : FHA enrichie en ions Cu²⁺ à 50, 100 et 1000 ppm, (b) : FHA, (c) : Ti nu. 

Tableau III.16 : Paramètres électrochimiques extraits des diagrammes de Nyquist du Ti Cp 

nu et revêtu de FHA pure ou de FHA enrichie en ions Cu²⁺ à des concentrations croissantes, 

enregistrés en SBF 

 Rs (Ω.cm2) Qf   (F.s(a-1)) n1 Rf (Ω.cm2) Qdl (F.s(a-1)) N Rtc(Ω.cm2) 
W              

(Ω.s1/2) 

Ti nu 21,82 - - - 49,59.106- 0,75 2276 - 

FHA 32,01 28,82 . 10-6 0,86 6910 57,63 . 10-6 1 8349 4625 

50 ppm 46,96 15,89 . 10-6 0,83 917,5 67,5 . 10-6 0,60 3730 - 

100ppm 29,58 30,03 . 10-6 0,82 9026 0,266. 10-3 0,938 10688 - 

1000ppm 77,88 32,63. 10-6 0,8 4886 0,148. 10-3 0,5 8846 - 

 

Dans le tableau III. 16, nous avons observé que l’alliage de titane recouvert de FHA dopé par 

100 ppm en cuivre a fourni la meilleure résistance à la corrosion avec 10688 ohm.cm2. 
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III.4. 2. Influence de la concentration des ions Mg2+ sur la résistance à la corrosion des 

revêtements de FHA dopés en magnésium dans SBF 

Après avoir étudié l’introduction du cuivre dans la matrice de la FHA, une étude similaire a 

été menée pour évaluer l’effet du magnésium. Des revêtements de FHA imprégnés de magnésium, à 

des concentrations allant de 50 à 1000 ppm de Mg²⁺, ont été examinés afin de mieux comprendre 

l’influence de cet élément sur la réactivité de la FHA dans un environnement physiologique simulé. 

III.4.2.1. Courbes de polarisation  

La figure III.32 regroupe les représentations de Tafel des courbes de polarisation du titane non 

revêtu et du titane revêtu par FHA enrichis à une teneur croissante en ions Mg2+ (50,100 et 1000 

ppm), immergé dans une solution SBF à 37 ± 1 °C. Les paramètres électrochimiques ont été calculés 

à partir des courbes en utilisant la méthode d’extrapolation de Tafel et sont rassemblés dans                                                

le tableau III.17. 
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Figure III.32 : Courbes de Tafel du Ti Cp non revêtu et revêtu de FHA enrichie en ions Mg2+ 

à des concentrations croissantes, obtenues en SBF. 
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Tableau III.17 : Paramètres électrochimiques extraits des courbes de polarisation du Ti-Cp 

nu et revêtu de FHA enrichie en ions Mg²⁺ à des concentrations croissantes, obtenues en SBF. 

Paramètres 

Echantillons 

Ei=0 (mV) 
Icorr                                     

(µA.cm-2) 
Vcorr (µm/an) Pe (%) 

Ti nu -128,4 43,8310 514,6 - 

FHA 3,7 6,9898 81,75 84,05 

50 ppm -275,5 6,8040 79,58 84,5 

100 ppm -231,8 3,0992 36,24 92,9 

1000 ppm -202,7 2,3809 27,84 94,6 

L’analyse de la figure III.32 montre que, quelque soit la concentration en ions Mg2+, 

l’incorporation de ces ions dans la matrice FHA provoque un déplacement du potentiel de corrosion 

vers des valeurs plus négatives. De plus, nous avons observé une tendance à la diminution des densités 

de courant anodique et cathodique en fonction des différentes concentrations de l’ion dopant. 

L’analyse du tableau III.17 montre que, le revêtement en présence de 1000 ppm en ions Mg2+ 

présente la densité de courant de corrosion la plus faible (2,3809 μA.cm-2). Ces résultats confirment 

l'excellente performance anti-corrosion du revêtement lorsqu'il est dopé avec cette teneur optimale en 

ions Mg2+. 

Le dopage par les ions Mg2+ améliore la résistance à la corrosion de la FHA par un double 

effet : d'une part, il induit un affinement de la structure cristalline augmentant la compacité du dépôt 

(effet barrière), et d'autre part, il renforce l'adhérence du revêtement au substrat, limitant ainsi les sites 

de réaction électrochimique à l'interface. 

III.4.2.2. Etude par spectroscopie d’impédance électrochimique (EIS) 

La figure III.33 présente les diagrammes de Nyquist des échantillons revêtus de FHA enrichie 

en ions Mg²⁺ à des concentrations croissantes (50, 100 et 1000 ppm), évalués dans une solution SBF 

à 37± 1 °C. 
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Figure III.33 : Diagrammes de Nyquist du Ti Cp nu, revêtu de FHA pure ou de FHA enrichie 

en ions Mg²⁺ à des concentrations croissantes, enregistrés en SBF. 

La figure III.33 expose les diagrammes de Nyquist du titane commercialement pur (Ti Cp) 

revêtu de FHA pure ou dopée par différentes concentrations d’ions Mg2+. Pour l'ensemble des 

échantillons dopés, les spectres d'impédance révèlent une boucle capacitive dans le domaine des 

hautes fréquences. Le diamètre de cet arc, représentatif de la résistance du système, atteint son 

maximum pour une teneur de 1000 ppm en Mg2+. 

Les circuits équivalents utilisés pour modéliser la réponse de l'interface électrochimique sont 

présentés dans la Figure III.34. 
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Figure III.34 : Circuits électriques équivalents utilisés pour modéliser l’interface métal/ 

solution : (a) : FHA enrichie en ions Mg²⁺ à 50, 100 et 1000 ppm, (b) : FHA, (c) : Ti nu. 

Tableau III.18 : Paramètres électrochimiques extraits des diagrammes de Nyquist du Ti Cp 

nu et revêtu de FHA pure ou de FHA enrichie en ions Cu²⁺ à des concentrations croissantes, 

enregistrés en SBF 

 Rs(Ω.cm2 ) Qf   (F.s(a-1)) n1 Rf(Ω.cm2 ) Qdl (F.s(a-1)) n Rtc(Ω.cm2 ) 
W              

(Ω.s1/2) 

Ti nu 21,82 - - - 49,59.106- 0,75 2276 - 

FHA 32,01 28,82 . 10-6 0,86 6910 57,63 . 10-6 1 8349 4625 

50 ppm 25,12 55,3 . 10-6 1 975,6 55,5 . 10-6 0,77 9331 - 

100ppm 75,87 53,07 . 10-6 0,72 9580 2,3. 10-3 1 9571 - 

1000ppm 57,22 32,89. 10-6 0,98 8497 28,16. 10-6 0,79 10739 - 

 

Les données du tableau III.18 révèlent que le revêtement FHA dopé à 1000 ppm en ions Mg2+ 

présente la résistance de transfert de charge (Rtc) la plus élevée. Cette valeur maximale témoigne 

d'une résistance à la corrosion optimale parmi les quatre configurations étudiées. 

III.4.3. Caractérisation physico-chimique et structurale de revêtements de FHA dopée 

(Cu ou / et Mg) synthétisés dans des conditions optimales. 

La composition chimique, la microstructure et la morphologie des différents revêtements 

d’HA, de FHA pur et de FHA dopée – synthétisés dans des conditions optimales (65∘C, 30 cycles, 

[Cu2+]=100ppm et [Mg2+]=1000ppm) – ont été analysées à l'aide des techniques suivantes : diffraction 

des rayons X (DRX), spectrométrie d’absorption infrarouge à transformée de Fourier (FTIR) et 

microscopie électronique à balayage (MEB) couplée à la spectroscopie de rayons X à dispersion 

d’énergie (EDX). La spectrophotométrie d’absorption atomique (SAA) et la spectrophotométrie UV-

Visible ont également été utilisées, respectivement, pour estimer les quantités d’ions calcium et 

phosphate libérées par les revêtements dans le milieu physiologique après immersion. 

(c) 
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III.4.3.1. Analyse de la morphologie et de la composition chimique des revêtements 

Les morphologies de surface des échantillons de titane non revêtus, revêtus de HA, FHA, Cu-

FHA, Mg-FHA et Cu-Mg-FHA sont respectivement présentées sur la Figure III.35(a–f). La surface 

de l’échantillon non revêtu est relativement lisse et dense (Figure III.35(a)). Tous les revêtements 

présentent une structure uniforme et dense. Toutefois, les micrographies révèlent moins de fissures à 

la surface des revêtements Cu-FHA et Mg-FHA. La Figure III.35(b) illustre que la couche de HA 

pure est caractérisée par des cristaux en forme d’aiguilles ou de plaques (de fines lamelles orientées 

perpendiculairement au substrat), similaires à ceux obtenus par Y. Huang et al. [81]. Contrairement 

au revêtement HA, lorsque l’ion F⁻ remplace l’ion OH⁻, les cristaux de FHA prennent une forme 

d’aiguilles et forment également des agrégats en forme de pissenlit (Figure III.35(c)). Les ions 

métalliques (cuivre, magnésium et cuivre-magnésium) incorporés dans les revêtements FHA (Figure 

III.35 (d–f)) influencent significativement la morphologie des particules de FHA. Le revêtement Cu-

FHA présente une structure en forme de feuille (Figure III.35(d)). En revanche, le revêtement Mg-

FHA est constitué de cristaux colonnaires étroitement regroupés ainsi que d’agrégats en forme de 

bulles formés au sein du film de surface (Figure III.35(e)). Le revêtement Cu-Mg-FHA, quant à lui, 

présente un mélange non uniforme de grands cristaux en forme d’œillets et de plus petits cristaux en 

forme de flocons. 
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Figure III.35: Images MEB et spectres élémentaires EDS de la surface du substrat de titane 

non revêtu (a), de la couche de HA (b-g), de la couche de FHA (c-h), de la couche de Cu-FHA 

(d-i), de la couche de Mg-FHA (e-j) et de la couche de Cu-Mg-FHA (f-k). 

      

     

     

     

 

     

(b) 

(c) 

(d) 

(e) 

(f) 

  10 µm 

10 µm 

10 µm 

10 µm 

    10 µm 

 

 

(g) 

 

(h) 

 

(i) 

 

(j) 

 

(k) 



Chapitre III :                                                                                                       Résultats et discussion 

 

 
153 

 

Tableau III.19: Rapports molaires atomiques des revêtements FHA dopés avec des 

ions métalliques 

Revêtements 
Rapports atomiques 

(Ca+M)/P F/(Ca+M) M/(Ca+M) 

 

Cu-FHA 

Mg-FHA 

Cu/Mg-FHA 

 

 

 

 

 

 

1,53 

1,57 

1,51 

 

 

 

 

 

 

 

 

0,53 

0,30 

0,40 

 

 

 

 

 

 

 

 

0,033 

0,042 

0,031           0,028 

(Mg2+)           (Cu2+) 

 

 

 

 

M = Cu, Mg. 

La spectroscopie à rayons X à dispersion d’énergie (EDX) a été utilisée pour analyser la 

composition élémentaire des couches de HA, FHA, FHA substituée par le Cu, FHA substituée par le 

Mg, et FHA substituée par le Mg/Cu. Les Figures III.35 (g–k) révèlent la présence de Ca, P et O dans 

tous les échantillons. Comme le montre la Figure III.35(h), le fluor est également détecté dans les 

couches modifiées de HAP selon les mesures EDS. La présence de fluor est due à la substitution des 

ions OH⁻ par des ions F⁻ qui se produit durant le processus de revêtement, ce qui favorise la 

minéralisation et la cristallisation du phosphate de calcium lors de la formation du nouvel os [82]. Le 

fluor joue un rôle essentiel dans les propriétés physiques et biologiques du film de dépôt [82, 83]. 

Dans le cas des revêtements FHA, Cu-FHA, Mg-FHA et FHA substituée Mg/Cu, la présence 

respective de Cu, Mg et du couple Cu/Mg a également été confirmée. On note également la présence 

d’ions C, Na⁺ et Cl⁻. L’apparition du pic de carbone peut être attribuée à la quantité de calcite 

précipitée dans les dépôts ainsi qu’aux résidus de papier abrasif (SiC). Tandis que la présence des 

ions Na⁺ et Cl⁻ (Figures III.35 (g–k)) est principalement liée aux conditions de travail. 

Les résultats (Tableau III.19) montrent que les rapports atomiques (Ca + M / P) des couches de FHA 

modifiées sont inférieurs à ceux de l’hydroxyapatite stœchiométrique (1,67), ce qui confirme la 

présence de différentes phases de phosphate de calcium dans la couche [84, 2]. 

III.4.3.2. Spectroscopie infrarouge à transformée de Fourier (IR-TF) 

Les spectres FTIR des revêtements HA, FHA, Cu-FHA, Mg-FHA et Mg-Cu-FHA sont 

présentés dans la Figure III.36 (a–e). Tous les spectres montrent des bandes pouvant être attribuées à 

des groupes fonctionnels (PO₄³⁻, OH⁻) présents dans la structure de l’apatite (Tableau III.20) [85, 86]. 
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La bande d’absorption située dans la plage de 970 à 1190 cm⁻¹ est attribuée aux modes d’élongation 

asymétrique P-O (ν₃) du groupe phosphate. Les modes de flexion asymétrique P-O (ν₄) des groupes 

phosphate se situent entre 540 et 660 cm⁻¹ [87], tandis que les pics à 461, 476, 474 et 476 cm⁻¹ 

correspondent aux modes de flexion symétrique O-P-O (ν₂) du phosphate [88]. Comme aucune 

divergence significative n’a été observée entre les intensités des pics liés au PO₄³⁻ dans tous les 

échantillons, on suppose que la présence de F, Cu et Mg n’affecte pas les bandes du PO₄³⁻ [1]. Les 

pics à 1971, 1967 et 1965 cm⁻¹ sont également attribués au PO₄³⁻ dans les échantillons FHA et metal-

FHA [89]. 

Il a été rapporté que les groupes hydroxyles structuraux dans la HA présentent des bandes à 3570 

cm⁻¹ (vibration d’élongation ν₁), 630 cm⁻¹ (vibration de flexion dans le plan ν₂) et 715 cm⁻¹ (vibration 

de flexion dans le plan ν₃). Par ailleurs, l’incorporation de fluor dans le réseau cristallin de la HA 

(Ca₁₀(PO₄)₆F₂₋ₓ(OH)ₓ) déplace les bandes OH (ν₂ et ν₃) vers des nombres d’onde plus                                       

élevés [1, 90, 15]. 

Les bandes OH à 633, 642, 646 et 723 cm⁻¹, observées respectivement dans les Figures III.36 (b, e, 

d, c), confirment la substitution du fluor (F⁻) aux ions hydroxyles (OH⁻) [88, 15, 91]. De plus, les 

modes d’élongation du groupe OH dans HA et Cu-FHA sont présents à 2318 cm⁻¹                                                  

et 2926 cm⁻¹ [82, 88]. Cependant, aucune absorption à 3570 cm⁻¹ n’a été détectée pour ces deux 

revêtements. 

La présence de carbonate (CO₃²⁻) est observée autour de 859 cm⁻¹ (ν₂) dans la HA et à 1410 cm⁻¹ (ν₃) 

dans Mg-Cu-FHA [92, 93], ce qui suggère une substitution partielle de groupes phosphate ou 

hydroxyle par des ions carbonate dans la structure de l’apatite [94], provenant de la dissolution 

chimique du CO₂ [95]. Simultanément, la disparition des groupes carbonate dans les revêtements 

FHA, Cu-FHA et Mg-FHA est une indication de la pureté de ces revêtements [15]. 

Enfin, les faibles bandes d’absorption observées à 2362, 2360, 2361 et 2367 cm⁻¹ dans les spectres 

FTIR b, c, d et e sont attribuées aux groupes hydrogénophosphate (HPO₄²⁻) [96]. 
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Figure III. 36: Spectres IR-TF des revêtements obtenus dans les conditions optimales: HA (a), 

FHA (b), Cu-FHA (c), Mg-FHA (d) et Cu-Mg-FHA (e). 

Tableau III. 20: Positions des bandes d'absorption IR-TF pour les échantillons synthétisés 

dans les conditions optimales. 

No.  

Attribution 
Fréquence infra-rouge (cm-1) 

 

 

 

OH- (ʋ1) 

HA FHA Cu-FHA Mg-FHA Cu-Mg-FHA 

 

 

- 

- 

2367 

- 

2926 

2360 

- 

- 

2360 

- 

- 

2361 

- 
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HPO4
2- 

OH- 

PO4 
3− 

CO3
2-(ʋ3) 

PO4 
3− (ʋ3) 

PO4 
3− (ʋ3) 

CO3
2-(ʋ2) 

OH- (ʋ3) 

OH- (ʋ2) 

PO4 
3− (ʋ4) 

PO4 
3− (ʋ4) 

PO4 
3− (ʋ2) 

 

- 

2318 

- 

- 

- 

1026 

859 

- 

- 

601 

559 

461 

 

 

1971 

- 

- 

1028 

- 

- 

642 

- 
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476 

1967 

- 

- 

1026 

- 

- 
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- 

552 

474 

1971 

- 

- 

1040 

- 

723 

- 

602 

561 

474 

1965 

1410 

1164 

1040 

- 

- 

633 

602 

558 

465 

 

III.4.3.3. Caractérisations structurales des revêtements électro-déposés 

Les diagrammes de diffraction des rayons X (XRD) des couches de HA, FHA et FHA dopé 

telles qu’électrodéposées sur les substrats de titane sont illustrés de manière comparative dans la 

Figure III.37. La taille moyenne des cristallites a été calculée à l’aide de l’équation                                         

de Scherrer III.3 [14], tandis que le degré de cristallinité a été déterminé à partir des données de 

diffraction X [97] (Tableau III.21) : 
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Figure III.37: Diagrammes de diffraction des rayons X (XRD) des revêtements obtenus dans 
les conditions optimisées: Hap (a), FHA (b), Cu-FHA (c), Mg-FHA (d) et Cu-Mg-FHA (e). 

  

Table III.21: Tailles moyennes des cristallites et degré de cristallinité des échantillons 

synthétisés dans les conditions optimales. 

 

Échantillons Dimension de 
l'axe du cristal 

(10-9m) 

Taille des 
cristallites                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                

(10-9m) 

Cristallinité (%) 

 a-Axis c-Axis - - 

Ha 9,428 6,83 27 69,29 

FHA 9,416 6,83 43 80,98 

FCuHA 9,409 6,806 21 70,98 

FMgHA 9,416 6,826 37 66,36 

CuMgFHA 9,417 6,82 23.5 56,02 

 

Les diagrammes de la Figure III.37 (a–e) montrent les pics caractéristiques associés à la phase 

Ti aux angles2θ=35,09°,38,43°,40,16°,52,99° et 62,92° (carte JCPDS #01–089-2959), ce qui indique 

que les revêtements sont légèrement poreux [66]. Les pics typiques de l’hydroxyapatite (HA) sont 

identifiés dans tous les échantillons selon les normes de la HA (JCPDS No. 09-0432) [98].  

La Figure III.37(b) révèle que l’incorporation d’ions fluor (F⁻) dans la matrice apatite augmente 

l’intensité et la résolution des pics de diffraction du FHA comparativement à HA pure. Cela indique 

que le fluor améliore la cristallinité de la HA. Les pics spécifiques de diffraction du FHA (PDF 01-
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074-4173) se situent à 2θ de 26,08°, 28,27°, 31,86°, 32,19°, 33,37°, 34,27°, 39,37°, 42,33°, 46,97°, 

48,66° et 63,08°. De plus, le pic le plus intense à 2θ≈26,08° (plan (002)) indique que les cristaux de 

FHA sont préférentiellement orientés le long de l’axe c [2, 12, 15]. Il est également à noter que les 

structures cristallographiques de l’hydroxyapatite (HA) et de la fluorohydroxyapatite (FHA) sont très 

similaires (HA : groupe spatial P63/m ; paramètres : a = b = 9,428 Å, c = 6,830 Å, α = β = 90°,  γ = 

120°) [14]. 

D’après la carte ASTM, les pics de (111), (031), (220) et (400) de la couche de FHA présentent un 

léger décalage vers la droite par rapport aux spectres de l’hydroxyapatite [2], dû à la substitution de 

l’ion OH⁻ (1,68 Å) par l’ion F⁻ (1,32 Å). Par conséquent, une contraction de l’axe a jusqu’à 9,416 Å 

est un résultat attendu [1, 14]. 

Les pics de diffraction de la couche de FHA dopée aux cations sont moins intenses que ceux de la 

couche de FHA pure, ce qui indique une cristallinité plus faible [2] (Tableau III.21). Nous avons 

également observé que la position du pic de diffraction (002) se déplace légèrement vers des angles 

plus élevés lorsque des ions tel que Mg2+ et Cu2+ sont incorporés. 

Les tailles de cristallites et le degrés de cristallinité ont été calculés et résumés dans le Tableau III.21. 

Ces résultats montrent que la présence de cuivre (Cu²⁺) et de magnésium (Mg²⁺) dans la structure du 

FHAP réduit la taille des cristallites et tend à déstabiliser les paramètres du réseau cristallin. Ce 

résultat peut être attribué à la substitution des ions Ca²⁺ par les ions Cu²⁺ et Mg²⁺, de rayon ionique 

plus petit [99, 100]. 

Y. Cai et d'autres chercheurs [82] ont rapporté que dans le cas d'apatite contenant des ions Mg2+ et F-

, la contraction le long de l’axe c due à la substitution des groupes hydroxyle par les ions fluor crée 

un plus grand espace de "vibration", rendant la structure du réseau cristallin moins stable. En 

conséquence, les ions Mg2+ ont plus de chances d’être incorporés dans la structure cristalline de HA 

pour occuper les sites de calcium. 

Plusieurs travaux de recherche [99, 2] ont étudié le mécanisme de formation de la 

fluorohydroxyapatite (FHA) par électrodéposition. Selon Wang et al. [39], ce mécanisme implique 

l’ajout d’ions fluor (F⁻) dans l’électrolyte. Les ions Ca²⁺ présents dans l’électrolyte réagissent 

rapidement avec les ions F⁻ pour former du CaF₂, comme décrit par Wang et al. [39]: 

Ca10(PO4)6(OH)2+20F−+27mH+→10CaF2+2H2O+23mH2PO4−+2mHPO4
2−  (III.24) 
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Ensuite, les particules de CaF₂ réagissent avec HPO₄²⁻ ou H₂PO₄⁻ dans la solution pour former des 

précipités de fluorohydroxyapatite [2] : 

10CaF2+(21−x)H2O+23mH2PO4−+2mHPO4
2−→Ca10(PO4)6(OH)2−xFx +2(10−x)F−+2(7-m) H+           

0 < x < 2; 0 < m < 3      (III.25) 

En combinant les équations (III.24) et (III.25), on peut supposer que le mécanisme de précipitation 

du FHAP dans notre étude pourrait être le suivant : 

 Ca10(PO4)6(OH)2+2xF−+2xH+→Ca10(PO4)6(OH)2−xFx+2xH2O (III.26) 

Song et al. [101] ont montré que la structure souhaitée du revêtement de FHA (fluorohydroxyapatite) 

est formée avec l’assistance du courant cathodique. Le transfert d’électrons à l’interface 

substrat/électrolyte favorise la dissociation du H₂PO₄⁻ (Éqs. (III.27–III.28)), et les cristaux de FHA 

croissent directement à la surface du substrat grâce à une sursaturation accrue (Éq. (III.30)) : 

H2PO4
−+e−→HPO4

2−+1/2H2 (III.27) 

HPO4
2−+e−→PO4

3−+1/2H2 (III.28) 

2H2O+2e−→H2↑+2OH− (III.29) 

10Ca2++6PO4
3−+xF−+(2−x)OH−→Ca10(PO4)6(OH,F)2  (III.30) 

L’introduction d’ions métalliques permet de substituer des ions calcium, comme le montre l’équation 

suivante, tout en conservant la structure du revêtement de FHA : 

10(Ca2+,M2+)+6PO4
3−+xF−+(2−x)OH−→(Ca,M)10(PO4)6(OH,F)2 (III.31) 

Avec M = Cu²⁺ ou Mg²⁺. 

III.4.3.4. Test d'immersion 

Un test de dissolution in vitro a été réalisé afin d’examiner l’impact d’un milieu artificiel 

simulant l’environnement physiologique sur la stabilité du FHA. La Figure III.38 montre les 

concentrations des ions Ca²⁺ et PO₄³⁻ libérés dans une solution de sérum physiologique (à 37 ± 1 °C) 

en fonction du temps d’immersion.  
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Figure III.38 : Quantités d’ions phosphate et calcium libérées par le revêtement FHA  

dans une solution de NaCl à 9 g/L après 168 heures d’immersion. 

Les résultats montrent une dissolution croissante et rapide du Ca²⁺. Tandis que, la libération 

des ions PO₄³⁻ est plus faible, comme on peut l’observer après72 heures. Les concentrations totales 

des ions Ca²⁺ et PO₄³⁻ dissous dans la solution après 168 heures étaient respectivement                                                                                                                                                                                                                       

de 0,010072 g/L (10,072 ppm) et 0,00102 g/L (1,02 ppm). 

Mahmoud Azami et al. [102] ont montré que, durant la première semaine, la couche de FHA 

synthétisée subissait une dissolution des atomes de calcium et de phosphore, les atomes de calcium 

se dissolvant en plus grande quantité que ceux de phosphore. Dans la présente étude, les niveaux 

d’ions PO₄³⁻ libérés étaient de l’ordre de [0–0,00102 g/L], ce qui est également inférieur à la plage 

normale [0,024–0,041 g/L]. Ce point est essentiel en raison de la toxicité du phosphate liée à une 

rétention excessive de PO₄³⁻ dans l’organisme) [103]. 

III.5. Conclusion 

Dans ce chapitre, nous avons élaboré par voie électrochimique et caractérisé, sur les plans 

structural et physico-chimique, des revêtements d’apatite fluorée dopés en ions cuivre, magnésium 

ou co-dopés cuivre/magnésium (M-FHA). L'élaboration de ces derniers a débuté par la mise au point, 

via deux méthodes électrochimiques différentes, d'une couche d'apatite pure (FHA). Cette étape 

préliminaire a permis de fixer les paramètres optimaux, notamment la densité de courant, le temps de 
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déposition, la température et le nombre de cycles. La voie électrochimique repose sur la polarisation 

du substrat dans un électrolyte contenant des ions calcium, phosphate et fluorure. Ce mode de 

synthèse constitue une méthode de choix : il allie simplicité de mise en œuvre et finesse de contrôle 

des caractéristiques physico-chimiques, permettant ainsi l'obtention de couches denses, uniformes et 

respectueuses de l'environnement. 

Dans la première partie, des couches FHA ont été préparées par chronopotentiométrie en variant:  

- La densité de courant (-0,8 ; -0,9 et -1 mA.cm-2). Les résultats expérimentaux montrent qu’une 

densité de courant de -0,8 mA·cm⁻² constitue le paramètre optimal : elle assure une cinétique 

de dépôt favorable à une structure nanocristalline tout en limitant le dégagement d'hydrogène. 

Ce contrôle permet d'obtenir un revêtement homogène et peu poreux, offrant une activité 

électrochimique réduite et une résistance accrue à la corrosion ; 

-  La durée d’électrodéposition (20, 30 et 60 minutes). Les analyses par MEB, DRX et tests 

électrochimiques (stationnaires et non stationnaires) démontrent qu'une durée de 20 minutes 

est optimale. Elle favorise un revêtement homogène aux cristaux nanométriques aciculaires 

(biomimétiques), dont la compacité assure le meilleur effet barrière et une résistance à la 

corrosion supérieure aux essais de 30 et 60 minutes. 

Les tests électrochimiques (Tafel et SIE) démontrent que les revêtements FHA, élaborés dans les 

conditions optimales, protègent efficacement l'alliage de titane dans divers milieux physiologiques 

(SBF, salive, SBF+albumine), l'ajout d'albumine optimisant cette protection par un effet de noblesse 

de surface.  

Dans la deuxième partie, des couches de FHA ont été préparées par voltamétrie cyclique, en faisant 

varier la température (30, 55 et 65 °C) ainsi que le nombre de cycles. La synthèse des données de 

DRX et de MEB confirme que l’utilisation d’une température de 65 °C couplée à un total de 30 cycles 

favorise une excellente cristallinité et une morphologie homogène du dépôt. Parallèlement, les 

mesures électrochimiques (polarisation potentiodynamique et SIE) révèlent que ces conditions 

optimales minimisent la densité de courant de corrosion et maximisent la résistance de transfert de 

charge du revêtement.  

Dans la troisième partie, les contions optimales (65°C et 30 cycles) ont été transposée à l’élaboration 

de revêtements dopés avec des ions métalliques (Cu2+ et/ou Mg2+) à différentes concentrations (50, 

100 et 1000 ppm). L’étude du comportement électrochimique en milieu physiologique a révélé que 
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les revêtements de FHA enrichis avec 100 ppm de Cu2+ et 1000 ppm de Mg2+ présentent le meilleur 

comportement vis-à-vis de la corrosion. 

Les analyses par FTIR, DRX, MEB et EDS des revêtements de FHA enrichis à 100 ppm de Cu2+ et 

1000 ppm de Mg2+ confirment l’incorporation effective de ces ions au sein de la matrice cristalline. 

L’immersion des substrats revêtus de FHA pendant une période prolongée dans un environnement 

physiologique (NaCl 9 g/L) a entraîné une dissolution partielle du revêtement. Les résultats obtenus 

par spectrophotométrie d’absorption atomique mettent en évidence une libération croissante et rapide 

des ions Ca2+. À l'inverse, la libération des ions PO4
3− s'avère nettement plus faible. 
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Conclusion générale 

 

Ce travail avait pour objectif d’élaborer et de consolider, à basse température, des revêtements 

d’apatite fluorée dopés en ions cuivre, magnésium ou cuivre/magnésium (M-FHA), afin d’améliorer 

les propriétés biologiques ainsi que la résistance à la corrosion des implants en titane. Cette étude 

s’est déroulée en trois étapes. Tout d’abord, la préparation et la caractérisation des substrats en titane 

ont été réalisées dans le but de favoriser la formation des revêtements par voie électrolytique. Ensuite, 

deux procédés d’électrocristallisation de revêtements FHA ont été étudiés : la chronopotentiométrie 

et la voltammétrie cyclique. La composition, la microstructure ainsi que les caractéristiques physico-

chimiques des revêtements ont été effectué. Enfin, les revêtements ont été dopés avec des ions 

reconnus pour leurs propriétés biologiques. 

Ce travail de recherche nous a permis de tirer les conclusions suivantes : 

Dans une première partie de ce travail, un revêtement de fluorohydroxyapatite (FHA) a été 

élaboré par chronopotentiométrie sur la surface de titane commercialement pur (Ti Cp), 99,20 % en 

poids. L’électrodéposition a été réalisée en utilisant différentes densités de courant cathodiques, allant 

de −0,8 à −1 mA.cm-², et des durées de dépôt comprises entre 20 et 60 minutes. Pour chaque paramètre 

examiné, dans un premier temps, des caractérisations microstructurales des couches de FHA 

élaborées ont été déterminées à l’aide du MEB et la DRX. Ensuite, le comportement électrochimique 

des substrats revêtus a été comparé à celui du titane non revêtu, dans une solution SBF à 37 ± 1°C. 

Les résultats ont révélé que :  

L'électrodéposition de revêtements phosphocalciques en courant continu nécessite l'emploi de 

faibles densités de courant afin de contrôler la formation de dihydrogène à la cathode, ce qui prévient 

une augmentation trop importante du pH local. Une densité de courant de -0.8 mA.cm-2, semble le 

paramètres le plus adaptés pour l’électrocristalisation de FHA. Ce choix permet de minimiser le risque 

de fragilisation par l'hydrogène, tout en conférant au revêtement des propriétés optimales, notamment 

une structure nanocristalline, une activité électrochimique réduite et une résistance à la corrosion 

accrue.  

Une étude du temps de dépôt a montré qu’un temps d'électrodéposition court favorise 

généralement une nucléation plus importante par rapport à la croissance. Cela conduit à la formation 

d'un grand nombre de petits cristaux. A l'inverse, un temps de dépôt plus long permet aux germes des 

cristaux déjà formés de croître, ce qui donne des cristaux de plus grande taille. L'analyse a démontré  
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que 20 minutes de dépôt sont suffisantes pour obtenir un revêtement homogène, uniforme, et doté de 

la meilleure résistance à la corrosion. Ce revêtement se distingue par une structure nanocristalline en 

aiguilles, similaire à celle de la matrice osseuse naturelle. 

Les propriétés anticorrosion du revêtement de FHA, élaboré dans les conditions optimales 

(densité de courant de −0,8 mA.cm-2 et temps de 20 minutes), ont été évaluées dans trois milieux 

physiologiques (SBF, SBF + albumine et salive). Ces tests ont mis en évidence que le substrat TiCp 

revêtu de FHA affiche le meilleur comportement en milieu physiologique (SBF) en présence 

d'albumine. 

La deuxième partie de ce travail concerne l’électrocristallisation des revêtements de FHA par 

Voltamétrie cyclique. L’influence des principaux paramètres de synthèse, à savoir la température de 

dépôt et le nombre de cycles de dépôt, a été étudiée. 

L’étude de la température du bain d’électrodéposition a montré qu’elle influe fortement sur la 

résistance à la corrosion du revêtement, principalement en modifiant sa morphologie et sa structure 

cristalline. Une augmentation de la température de synthèse rend la structure du revêtement plus dense 

et augmente la taille des cristaux. De plus, la température élevée peut favoriser la formation d’HAP, 

ce qui donne des revêtements uniforme et plus adhérents. 

L’évaluation de l’influence du nombre de cycles a montré qu’une augmentation modérée de ce 

paramètre améliore généralement la résistance à la corrosion, principalement en assurant une 

épaisseur suffisante et en réduisant la porosité ainsi que les défauts du revêtement. 

La troisième et dernière partie de ce manuscrit traite la synthèse et la caractérisation de FHA 

nanocristallines enrichies en cuivre et /ou magnésium. Les résultats obtenus nous permettent de tirer 

les conclusions suivantes : 

- Il est possible de réaliser l’électrodéposition de revêtements de fluorohydroxyapatite dopés 

aux ions métalliques monophasiques sur un substrat en titane ; 

- Les résultats des essais électrochimiques stationnaires et de spectroscopie d’impédance ont 

montré une amélioration significative de la résistance à la corrosion des substrats revêtus de 

FHA contenant 100 ppm de Cu²⁺ et 1000 ppm de Mg²⁺. La densité de courant est réduite, ce 

qui correspond à une augmentation des résistances de polarisation, inversement 

proportionnelles à la corrosion ; 
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- Les analyses FTIR, DRX, MEB et EDS confirment le dépôt réussi de revêtements homogènes 

sur le substrat en titane. Toutefois, l’introduction des ions dopants conduit à la formation 

d’apatites non stœchiométriques, avec un rapport (Ca+M)/P inférieur à 1,67 ; 

- L’ajout d’ions métalliques réduit la taille des cristallites, augmente la cristallinité et modifie 

la structure de la fluorohydroxyapatite ; 

- L’immersion prolongée des substrats revêtus de FHA dans un milieu physiologique simulé 

(NaCl 9 g/L) a provoqué une dissolution partielle du dépôt. Les analyses par 

spectrophotométrie d'absorption atomique (SAA) révèlent une libération rapide et croissante 

des ions Ca2+, alors que celle des ions PO4
3− demeure nettement plus limitée. 

 

Perspectives  

Dans le cadre des travaux futurs, les perspectives suivantes sont proposées : 

➢ Étudier l’effet d’autres paramètres, tels que le pH, la vitesse d’agitation ou la composition du 

bain électrolytique, afin d’optimiser l’incorporation des nanoparticules dans les revêtements 

et de mieux comprendre leur effet sur les propriétés anticorrosives ; 

➢ Les méthodes traditionnelles de détection du cuivre et du magnésium dans les revêtements 

FHA ne permettent pas de déterminer avec précision l'emplacement de ces ions dans le réseau 

cristallin. Il est donc conseillé de suivre leur intégration à l’aide de techniques analytiques 

plus avancées ; 

➢ Le greffage de principes actifs ou de molécules organiques, capables de fixer ultérieurement 

une séquence d’acides aminés reconnue par les cellules responsables de la formation osseuse, 

pourrait également être envisagé pour améliorer l’interaction bioactive de ces biomatériaux ; 

➢ Enfin, ces tests in vitro devraient être complétés par des études in vivo, afin d’évaluer les 

performances des revêtements dans un environnement physiologique réel. 
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ABSTRACT 
This study discusses the contribution of Cu2þ and Mg2þ, two bio
logically important ions substituted into the structure of fluorohy
droxyapatite. FHA, a partial substitution of fluorine ion in HA has 
received a great attention because it improves the corrosion 
resistance of orthopedic implants. Copper, Magnesium and cop
per-Magnesium doped fluorohydroxyapatite (FHA) coatings were 
electrochemical deposited on titanium (Ti) using a cyclic voltam
metry technique. The coatings properties were identified by X-ray 
diffraction (XRD), Fourier transform infrared spectroscopy (FTIR) 
and scanning electron microscopy (SEM). The corrosion behavior 
of coated and uncoated samples, immersed for 7 days in aerated 
simulated body fluid (SBF) in a presence of 0.2 g/l human serum 
albumin (HAS) was investigated by potentiodynamic polarization 
and electrochemical impedance spectroscopy (EIS). The synergetic 
effect of albumin and doped elements on the degradation of Ti 
was studied. As a result of these investigations, it is revealed that: 
fluoride, copper and magnesium were successfully incorporated 
into apatite lattice structure. The additions of ions in FHA crystal 
matrix reduced the crystallite size, increased the crystallinity and 
changed the structure of F-hydroxyapatite. All the electrochemical 
techniques employed demonstrated that the coatings that were 
produced offered superior protection against corrosion for titan
ium when exposed to artificial body fluids. The nano-Mg-FHA 
coating improves effective protection to Ti and presents the high
est corrosion resistance. The outcomes of this investigation were 
also compared with already published works to validate the 
research results.
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1. Introduction

Nowadays, titanium and titanium alloys are the first option in biomedical applica
tions [1,2], particularly for orthopedic implants such as total knee arthroplasty, shoul
der joints, spine surgery and rib cages, as well as dental implants like dental screws 
and tooth crowns [3,4]. This preference is primarily due to their low density, cyto
compatibility, reasonable mechanical performance [5,6], high specific strength [3,4] 
and excellent corrosion resistance in physiological medium [7,8].

However, the Ti implant osseointegration and long term-stability in the host body 
are affected by the chemical composition, surface topography of materials [9,10] and 
corrosive body fluids such as blood and constituents of body fluids such as water, 
chlorine, sodium, proteins, plasma, and amino acids [11]. Therefore, to enhance their 
performance, various surface modification methods could be adopted such as: surface 
sand blasting, anodization [12] and hydroxyapatite [HA, Ca10(PO4)6(OH)2] coat
ings [1].

Hydroxyapatite [HA, Ca10(PO4)6(OH)2], is an important active material [13], it 
has similar mineral composition of human bones and teeth [14]. Therefore, the HA 
coating on metallic biomaterial is the most common method to improve the corro
sion resistance and the bioactivity of the implant surface [13,15].

The calcium in hydroxyapatite may be partially replaced by different metal ions. 
For example, trace amounts of Naþ, Zn2þ,Mg2þ, Cu2þ, Sr2þ, and Si4þ which are usu
ally present in natural apatite [7,16,17].

Magnesium is one of the most important trace elements for all living organism. 
Mg deficiency affects all skeletal metabolism stages causing cessation of bone growth, 
decrease of osteoblastic and osteoclastic activities, generation of osteopenia and bone 
fragility [8]. The incorporation of copper into HA coatings plays an important role in 
preventing or minimizing initial bacterial adhesion [18]. It seems that Mg and Cu 
ions may increase the bioactivity of osteoblast cells in vitro and enhanced the biocom
patibility [14].

Substitution of OH� groups by F� in HA lead to the formation of fluoridated 
hydroxyapatite, [FHA, Ca10(PO4)6(OH)2-xFx, where 0< x< 2] [7,19]. WANG et al. 
Demonstrated that this modification can decrease the dissolution rate of the apatite 
on the titanium substrates [20,21]. While fluorapatite (Ca10(PO4)6F2, FA) is resulted 
from the overall substitution of OH� groups by F� [22]. Some researchers showed 
that Cu and Mg-substituted fluorapatite bioceramics play an important role in the 
biocompatibility and biological properties of the implant [8,18].

There are various coating approaches of HA and FHAp on metal substrates [7,23– 
25] such as electrochemical deposition, biomimetic coating, pulsed laser ablation, ion- 
beam-assisted deposition, sol–gel, plasma spraying process and thermal spraying. 
Among which we find, sol-gel has certain advantages such as the simplicity of the 
operation, better homogeneity and low processing temperature [26,27]. Nevertheless, 
the sol-gel method has drawbacks like low wear resistance and difficult to control 
porosity, which has restricted its use in industry field [28]. Although plasma spraying 
technique is the only method used by several European medical device manufacturers 
to deposit HA on Ti-6Al-4V orthopedic and dental implants, it has some limitations: 
high processing temperature affecting the composition and structure of the HA 
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coating and the coating possess poor adhesion to metallic biomaterials [29,30]. The 
possibility of HA decomposition when the techniques include high temperature proc
essing step made the researchers turn to electrodeposition technique [31], wich is 
more effective in terms of low cost [32], low deposition temperature, it can be used 
for complicated shapes [29], and ease of use. Multiple parameters of electrodeposition 
such as electrolyte composition, pH and temperature, applied potential and current 
can affect the microstructure and composition of HA deposits [31].

This study adopted an electrochemical deposition technique to prepare the FHA 
doped with copper and magnesium coated on titanium substrate and to evaluate their 
corrosion behavior.

Numerous papers have reported on the individual introduction of several ions 
such as Cu, Sr, Mg, Ag and Zn into FHA coating.

Yanli Cai and al. [33] attempted to enhance bioactivity, with magnesium and 
fluorine ions incorporated hydroxyapatite coatings via sol–gel deposition on Ti6Al4V 
alloys. Both Mg and F ions were successfully incorporated into the HA crystal matrix. 
Moreover, the authors assert that the presence of F promotes Mg incorporation into 
the HA crystal structure and HA doped with F and Ag ions displayed good 
bioactivity.

Bir et al. [7,18] studied the electrochemical deposition of fluorohydroxyapatite 
doped with Cu2þ, Zn2þ and Agþ on stainless steel substrates, where the results exhib
ited an excellent antibacterial activity.

A. Sharifnabi and al. [8] reported a study on Mg-substituted fluorapatite coatings 
deposited on medical grade AISI 316 L stainless steel via sol–gel dip coating method. 
The work was focused on structural and bio-corrosion barrier performance of Mg- 
substituted fluorapatite coating on 316 L stainless steel human body implant. They 
pointed out that Mg-substituted fluorapatite coatings could improve the corrosion 
resistance and biocompatibility of 316 L stainless steel human body implants.

Jinxing Cao and al. [34] reported a study conducted on Magnesium and fluoride 
doped hydroxyapatite coatings grown by pulsed laser deposition. They showed that 
Mg/F doped HA structure yields a sustained bioactive coating for surface modifica
tion of titanium implant for rapid cell proliferation.

While, Georgeta Totea et al. [35] investigated the influence of Doping Ions on the 
Antibacterial Activity of Biomimetic Coating on CoCrMo Alloy, where, they synthe
sized a biomimetic fluoridated phosphate doped hydrophilic coatings with Cu, Zn 
and Cu/Zn ions on CoCrMo alloy by electrodeposition. They showed that the 
Fluoridated phosphate coating doped with Cu has best antibacterial activity.

However, to the best of our knowledge, the use of electrochemical deposition (ED) 
especially by cyclic voltammetry for the co-substitution of Cu and Mg (Cu/Mg) into 
the FHA (Cu-MgFHA) coating deposited on Ti-cp has not been sufficiently investi
gated. On the other hand, the corrosion resistance of electrodeposited CuMgFHA 
coating on Ti in simulated body fluid with albumin from human serum is not clearly 
elucidated. Therefore, to further enhance the biocompatibility of Ti and mimic the 
biological portion of human bone, we used nanostructured CuFHA, MgFHA and 
CuMgFHA coatings. The present work is designed to achieve the CuFHA, MgFHA 
and CuMgFHA coatings on Ti-cp with improved corrosion resistance.
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In fact, the purpose of our study is to electrochemically prepare the FHA doped 
with copper and magnesium coated on titanium substrate and to evaluate their corro
sion behavior in simulated body fluid (SBF) with albumin from human serum (HAS).

Here the doped and undoped FHA coatings were deposited on Ti substrates, using 
electrochemical deposition by cyclic voltammetry. Then, the obtained composites 
coatings were characterized by X-ray diffraction (XRD), Scanning electron microscopy 
(SEM), EDX and Fourier transform infrared (FTIR) spectra.

To give an insight view into the corrosion behavior, the surface modifications of 
coated substrates were monitored in simulated body fluid (SBF) with albumin from 
human serum (HAS), using potentiodynamic curve and electrochemical impedance 
spectroscopy (EIS) tests.

2. Materials and methods

2.1. Electrochemical deposition of FHA and metal- co-substituted FHA coatings

Commercial titanium plates (99% purity) with a size of 0.02� 0.01� 0.001 m3 were 
used as substrates. The chemical composition is shown in Table 1. X-ray fluorescence 
spectrometry (ZSX Primus II de Rigaku, Japan) was used to obtain the chemical com
position of the Ti cp. The sample surfaces were mechanically polished with SiC emery 
paper to 4000 grit, then degreased with acetone, cleaned in distilled water and finally 
dried in warm stream of air (according to ASTM G1-03) [36].

The FHA coatings were applied on polished titanium by cyclic voltammetry in a 
standard three electrode cell (Figure 1). The polished titanium plate was used as 
working electrode, the platinum wire was the counter electrode and the Ag/AgCl elec
trode was used as reference electrode. The electrolyte was prepared by dissolving 
0.042 M of calcium chloride, dihydrate (CaCl2.2H2O, Sigma-Aldrich), 0.025 M of 
ammonium phosphate ((NH4)2HPO4, Sigma-Aldrich), 0.012 M of sodium fluoride 
(NaF, Sigma-Aldrich) and 2.5% of hydrogenperoxide (H2O2, Biochem 
Chemopharma) in distilled water, with a theoretical Ca/P molar ratio fixed at 1.67 
[7,18] and the pH was adjusted to 4.0 by adding sodium hydroxide (NaOH, Sigma- 
Aldrich) and nitric acid (HNO3, Sigma-Aldrich). The reaction mixture was stirred at 
a constant speed (120 rpm), keeping the temperature at 65 ± 1 �C. The electrochemical 
deposition was carried out at a potential ranging from � 2 V to 0 V/Ag/AgCl for 30 
cycles at a scan rate of 0.1 V/s, using a PGZ 402 potentiosta/galvanostat (Radiometer 
analytical) controlled with Voltamaster 4 software. The samples were gently rinsed in 
distilled water and dried in air for 24h. Finally, the dried samples were calcined at 
200 �C [7] for 1 h to increase the purity, cristallinity and bond strength of the apatite 
coatings. The pure HA coating was prepared as a control.

The metal-FHA coatings were produced by adding 0.1 g/l of copper sulfate 
(CuSO4, Sigma-Aldrich) for the coating doped with Cu and 1 g/l of magnesium 

Table 1. Composition of Ti samples.

Material

Composition (wt %)

Si V Al Fe Na P Ni Cr S Mo Ti

0,34 0,286 0,0988 0,0373 0,0348 0,0147 0.0111 0,0067 0,0027 0.0016 Rest
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sulfate (MgSO4, Biochem Chemopharma) for the coating doped with Mg into the 
previous reaction mixture, while the copper-magnesium-FHA coating was prepared 
using 1 g/l from both constituents (Cu¼Mg). The amounts of each element were 
taken to keep the atomic ratios (CaþM)/P fixed at 1.67 [7,18].

2.2. Characterization of the coatings

The crystal phases of the doped and undoped coatings were analyzed by X-ray 
Bruker D8 Advance A 25 diffractometer (Cu-Ka radiation) with a scanning angle 
ranged from 10� to 70� of 2h and a step size 0.02� 2h.

The Surface morphologies of the coated and uncoated specimens were examined 
using a scanning electron microscope (SEM-EDX Quanta 250 with tungsten filament, 
FEI Company). Moreover, an attached energy dispersive X-ray spectroscopy system 
(EDS, Bruker Quantax 200, resolution: 123) was used to identify the chemical com
position of the deposited coatings.

Fourier transformed infrared spectroscopy (FTIR (ALPHA), Bruker) was used to 
indicate the functional groups existed in the coating structure. The spectra were 
recorded in the frequency region 4000–400 cm� 1 with a resolution of 2 cm� 1.

To estimate the amounts of phosphate and calcium ions released from the FHA 
coatings without metallic ions treatment, the coated samples were immersed in 0.075 l 
NaCl 9 g/l (pH ¼ 7.4, temperature 37 �C) (without Ca2þ and PO4

3� ions) for 1 h, 1, 
3, 5 and 7 days. The concentration of Ca2þ ions in NaCl solution was examined using 

Figure 1. General scheme for the preparation process and properties of the FHA and metal-FHA 
coatings deposited on Ti.
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atomic absorption spectroscopy (AAS, Agilent AA 240 FS). While the concentration 
of the phosphate ions were determined by UV/Visible spectroscopy (SPECORD Plus- 
Analyrik jena).

2.3. Electrochemical behavior of the coatings

The electrochemical behavior of the coated and uncoated Ti specimens was evaluated 
by linear polarization and electrochemical impedance spectroscopy tests in simulated 
body fluid (SBF) [1] containing 7.996 g/l of sodium chloride (NaCl, Biochem 
Chemopharma), 0.222 g/l of potassium chloride (KCl, Biochem Chemopharma), 
0.278 g/l calcium chloride, dehydrate (CaCl2.2H2O, Sigma-Aldrich), 0.305 g/l of mag
nesium chloride hexahydrate (MgCl2. 6H2O; chimie-plus laboratoires), 0.350 g/l of 
sodium bicarbonate (NaHCO3, Biochem Chemopharma), 0.228 g/l of dipotassium 
hydrogen phosphate trihydrate (K2HPO4

. 3H2O, chimie-plus laboratoires), 0.071 g/l of 
sodium sulfate (Na2SO4, Riedel de Haen) with 0.2 g/l of human serum albumin 
(Biosystems Barcelona, Spain). In order to study the influence of HAS on the electro
chemical degradation of the ceramics coatings. All electrochemical measurements 
were carried out after 7 days immersion of the samples in aerated physiological 
medium with HSA at 37 ± 1 �C and pH ¼ 7.4 using the same electrochemical assem
bly used for the preparation of HA. The potentiodynamic polarization curves were 
performed after stabilization of the open-circuit potential (OPC). The curves 
were obtained in the potential range from 0.5 to 2.5 V/Ag/AgCl with a scan rate of 
5�104� V/s. EIS spectra were recorded in the frequency range from 106 to 101� Hz 
and 102� V amplitude sine wave at the open circuit potential.

3. Results and discussions

3.1. Morphology and chemical composition analysis of the coatings

The surface morphologies of the uncoated, HA, FHA, Cu-FHA and Mg-FAH coated 
titanium samples are shown respectively in Figure 2(a–f). The surface of uncoated 
specimen is relatively smooth and dense (Figure 2(a)). All of the coatings possess 
uniform and dense structure. However, the micrographs exhibit fewer cracks on the 
surface of both Cu-FAH and Mg- FAH coatings. In Figure 2(b) it is illustrated that 
the pure HA layer is characterized with needle-like or plate-like (thin lamellar plates 
oriented perpendicularly to the substrate) crystals, which is similar to the ones 
reported in [37]. Unlike the HA coating, when F� ion was substituted for OH� ion, 
the FHA crystals became needle-like and dandelion-like aggregates were also formed 
(Figure 2(c)). Metal ions (copper, magnesium and copper- magnesium) incorporated 
in the FHA coatings (Figure 2(d–f)) significantly affect the FHA particle morphology. 
The Cu-FHA coating has a leaf-like structure Figure 2(d). On the other hand, the 
Mg-FHA coating comprises closely packed columnar crystals and bubble-like aggre
gates that formed within the surface film Figure 2(e). While the Cu-Mg-FHA displays 
a mixture of non-uniform, large, carnation-like crystals and smaller, flake-like 
crystals.
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Figure 2. SEM Images and EDS elemental spectrum of the surface of uncoated Ti substrate (a), HA 
layer (b-g) FHA layer (c–h), Cu-FHA layer (d–i), Mg-FHA layer (e–j) and Cu-Mg-FHA layer (f–k).
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The energy-dispersive X-ray (EDX) spectroscopy was used to analyse the elemental 
composition of HA, FHA, Cu substituted FHA, Mg substituted FHA and Mg/Cu sub
stituted FHA layers. Figure 2(g–k) reveal the presence of Ca, P and O in all samples, 
As shown in Figure 2(h), the fluorine is also detected in the modified HAP layers 
according to EDS measurement. The existence of fluorine is due to the substitution 
of OH- ions by F- ions that takes place during the coating process which is favorable 
to the mineralization and crystallization of calcium phosphate in the new bone form
ing process [35]. Fluorine plays an essential role in affecting the physical and 
biological properties of the deposition film [35,38]. In the case of FHA, Cu-FHA, 
Mg-FHA and Mg/Cu substituted FHA coatings, the existence of Cu, Mg and Cu/Mg 
respectively was also confirmed. It can also be noted the presence of C, Naþ and Cl�

ions. Where, the Appearance of the carbon peak may be attributed to the amount of 
calcite precipitated in the deposits and remnants of grain sandpaper (SiC). While, the 
presence of Naþ and Cl� ions (Figure 2(g–k)) is mainly referred to working condi
tions. The results (Table 2) show that the atomic ratios (CaþM/P) of the modified 
FHA coats are lower than those of a stoichiometric hydroxyapatite (1.67), which con
firms the different calcium phosphate phases present in the layer [11,18].

3.2. Fourier-transform infrared spectroscopy

The FTIR spectra of the HA, FHA, Cu-FHA, Mg-FHA and Mg-Cu-FA coatings are 
presented in Figure 3(a–e). All spectra manifest bands than can be presumed to 

Table 2. Atomic molar ratios of coatings FHA doped with metal ions.

Coatings

Atomic ratios

(CaþM)/P ratios F/(CaþM) ratios M/(CaþM) ratios

Cu-FHA 1.53 0.53 0.033
Mg-FHA 1.57 0.30 0.042
Cu/Mg-FHA 1.51 0.40 0.031 0.028

(Mg2þ) (Cu2þ)

M¼ Cu, Mg.

Table 3. FTIR absorption band positions for synthesized samples [39,40 ].

No. assignment
Infrared frequency (cm-1)

HA FHA Cu-FHA Mg-FHA Cu-Mg-FHA

OH� (V1) – – 2926 – –
HPO4

2- – 2367 2360 2360 2361
OH� 2318 – – – –
PO4 

3� – 1971 1967 1971 1965
CO3

2�s(V3) – – – – 1410
PO4 

3� (V3) – – – – 1164
PO4 

3� (V3) 1026 1028 1026 1040 1040
CO3

2-(V2) 859 – – – –
OH� (V3) – – – 723 –
OH� (V2) – 642 646 – 633
PO4 

3� (V4) 601 – – 602 602
PO4 

3� (V4) 559 558 552 561 558
PO4 

3� (V2) 461 476 474 474 465
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functional groups (PO4 
3� , OH� ) in apatite structure (Table 3) [39,40]. Absorption 

band located in the range of 970 – 1190 cm� 1 is attributed to the asymmetric P-O 
(V3) stretching modes of the phosphate group. The asymmetric P-O bending modes 
(V4) of the phosphate groups are ranged from 540 to 660 cm1� [41], whereas the 
peaks at 461, 476, 474 and 476 cm� 1 are referred to the symmetric phosphate O-P-O 
bending modes V2 [42]. Since there was no significant divergence reported between 
the intensities of the PO4

3� related peaks in all the samples, it is presumed that the 
presence of F, Cu and Mg does not affect the bands of PO4

3� [7]. The peaks at 1971, 
1967 and 1965 cm1� are also ascribed to the PO4

3� in FHA and metal-FHA [43]. It 
was reported that the structural hydroxyl groups in the HA occur the bands at 
3570 cm1� (stretching vibration V1), 630 cm1� (plane bending vibration V2) and 
715 cm1� (in-plane bending vibration V3). Besides, the incorporation of F� into the 
HA lattice (Ca10(PO4)6 F2� x(OH)x) shifts the OH� bands (V2 and V3) to higher wave 
number [7,8,44]. The OH� bands at 633, 642, 646 and 723 cm� 1 which are noted in 
Figure 3(b,e,d,c) prove the substitution of F� for OH� [42,44,45]. Also, stretching 
modes of OH� group of HA and Cu-FHA are present at 2318 cm� 1 and 2926 cm� 1 

[35,42]. However, we did not detect absorption at 3570 cm� 1 for both coatings. The 
existence of CO3

2� is observed at around 859 cm� 1 (V2) in HA and at 1410 cm� 1 (V3) 
in Mg-Cu-FHA [46,47], suggesting a substitution of some phosphate or hydroxyl 
groups within the apatite structure with CO3

2� [29] that came from the chemical dis
solving of CO2 [26]. Simultaneously, disappearance of the carbonate groups in FHA, 
Cu-FHA and Mg-FHA coatings is an indication of the purity of the coatings [44]. 
Notably, the weak absorption bands found at 2362, 2360, 2360 and 2367 cm1� in b, c, 
d and e FTIR diagram respectively, are assigned to hydrogen phosphate (HPO4

2� ) 
groups [48].

Figure 3. FTIR spectrums of HA (a), FHA (b), Cu-FHA (c), Mg-FHA (d) and Cu-Mg-FHA (e) coatings.
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3.3. Structural characterizations of the as-electrodeposited coatings

The XRD patterns of the as-electrodeposited HAP, FHAP and doped FHAP layers on 
the Ti substrates are illustrated comparatively in Figure 4. The average crystallite size 
was calculated by the Scherer Eq. (1) [22], while crystallinity degree was determined 
using XRD data [49] (Table 4):

b ¼ 0:89k⁄ ðt cos hÞ (1) 

Where, b: the diffraction peak width at mid-height, k: the X-ray wave length, t: the 
average crystallite size (nm), and h: the Bragg diffraction angle.

The XRD patterns in Figure 4(a–e) show the characteristic peaks related to Ti 
phase at 2Ɵ¼ 35.09, 38.43, 40.16, 52.99 and 62.92 (JCPDS card #01–089-2959), which 
means that the coatings are slightly porous [1]. The typical peaks of hydroxyapatite 
are indexed in all samples according to the HA standards (JCPDS No. 09-0432) [50]. 
Figure 4(b) reveals that the incorporation of F� ions into the apatite matrix increased 
the intensity and resolution of FHAP diffraction peaks compared to pure HA, these 
indicate that fluorine increase the crystallinity of the HA. The specific diffraction 
peaks of FHA (PDF 01-074-4173) were located at 2h of 26.08�, 28.27�, 31.86�, 32.19�, 

Figure 4. XRD patterns of the of Hap (a), FHA (b), Cu-FHA (c), Mg-FHA (d) and Cu-Mg-FHA (e) 
coatings.

Table 4. Average crystallite sizes and crystallinity degree of synthesized samples.
Crystal axis dimension (109� m)

Samples a-Axis c-Axis Crystallite size (109� m) Crystallinity (%)

Hap 9.428 6.83 27 69.29
FHAp 9.416 6.83 43 80.98
FCuHAp 9.409 6.806 21 70.98
FMgHAp 9.416 6.826 37 66.36
CuMgFHAp 9.417 6.82 23.5 56.02

10 N. KHENCHOUL ET AL.



33.37�, 34.27�, 39.37�, 42.33�, 46.97�, 48.66� and 63.08�. In addition, the most intense 
peak at 2h: �26.08� ((002) plane) implies that the FHA crystals were preferentially ori
ented along the c-axis [18,21,44]. Moreover, it should be noted that the crystallographic 
structure of hydroxyapatite and fluorohydroxyapatite are very similar (HA (space 
group: P63/m; parameters: a¼ b¼ 9.428 Å and c¼ 6.830 Å, a¼b¼ 90�, c¼ 120�) [22]. 
Based on the ASTM card, the peaks of (111), (031), (220) and (400) from the fluorohy
droxyapatite layer are accompanied by a small positional shift to the right- hand side 
compared to the spectra of hydroxyapatite [18], due to the replacement of the F– ion 
(1.32 Å) for OH– group (1.68 Å). Therefore, the contraction in the a-axis dimensions to 
9.416 A� was an expected outcome [7,22]. The diffraction peaks of cation-doped FHA 
layer were weaker than those of the pure FHA layer, indicating low crystallinity [18] 
(Table 4). Here, we found that the position of (0 0 2) X-ray diffraction peaks shifted 
slightly to the higher angles when the ions are incorporated.

The crystallites size and crystallinity degree were calculated and summarized in 
Table 4. These results showed that the presence of copper and magnesium in flouro
hydroxyapatite structure decreased the crystallites size and tends to distort the lattice 
parameters. This result may be due to the substitution of Ca2þ ions by smaller Cu2þ

and Mg2þ ions [9,51]. Yanli Cai et al. and other researchers [35] were reported that 
in the case of apatite-containing Mg and F ions, the contraction along c-axis caused 
by the substitution of hydroxyl groups by fluorine ions would lead to larger ‘rattling’ 
space thus the lattice structure becomes less stable. As a result, Mg ions have more 
chances to enter into the HA crystal structure to occupy the Ca position.

Several studies [9,18] have investigated the mechanism of fluorohydroxyapatite for
mation through electrodeposition. According to Wang et al. [20], this mechanism 
involves the addition of F � ions into the electrolyte. The Ca2þ ions in the electrolyte 
rapidly consume the F � ions, leading to the formation of CaF2, as described by Wang 
et al. [20]:

Ca10 PO4ð Þ6 OHð Þ2 þ 20F� þ 2 7� mð ÞHþ ! 10CaF2 þ 2H2Oþ 2 3� mð ÞH2PO�4
þ 2mHPO2�

4 (2) 

Then, CaF2 particles further react with HPO4
2� or H2PO4

� in the solution to 
form fluorohydroxyapatite precipitations [18]:

10CaF2 þ 2 1 � xð ÞH2Oþ 2 3� mð ÞH2PO�4 þ 2mHPO2�
4

! Ca10 PO4ð Þ6 OHð Þ2� xFx þ 2 10 � xð ÞF� þ 2 7� mð ÞHþ 0 � x � 2 0 � m

� 3
(3) 

Combining reaction (Eqs. (2,3)), we assume that the mechanism of FHA precipita
tion in our study may be as follows:

Ca10 PO4ð Þ6 OHð Þ2 þ 2xF� þ 2xHþ ! Ca10 PO4ð Þ6 OHð Þ2� xFx þ 2xH2O (4) 

JOURNAL OF ADHESION SCIENCE AND TECHNOLOGY 11



Song et al. [14] showed that the desired FHA coating structure is constructed with 
the assistance of the cathodic current. Electron transfer at the substrate/electrolyte 
interface promotes the dissociation of H2PO4 

� (Eqs. (5–7)), and FHA crystals grow 
directly on the substrate surface with the increased supersaturation (Eq. (8)):

H2PO� 4 þ e � ! HPO2�
4 þ 1 2H2 (5) 

HPO2�
4 þ e � ! PO3� 4 þ 1 2H2 (6) 

2H2O þ 2e � ! H2 " þ 2OH� (7) 

10Ca2þ þ 6PO4
3� þ xF � þ 2� xð ÞOH � ! Ca10 PO4ð Þ6 OH, Fð Þ2 (8) 

The introduction of metal ions substitutes for calcium ions as shown by the fol
lowing equation, with structure of the coatings FHA:

10 Ca2þ, Mð Þ þ 6PO4
3� þ xF � þ 2� xð ÞOH� ! Ca, Mð Þ10 PO4ð Þ6 OH, Fð Þ2

(9) 

Such as M¼Cu2þ and Mg2þ.

3.4. Immersion test

An in vitro dissolution test was performed to examine the impact of an artificial 
medium that mimics physiological environment on the FHA stability. Figure 5 shows 
the concentrations of the Ca2þ and PO4

3� ions released into the normal saline solu
tion (at 37 ± 1 �C) as a function of immersion time. The results show an increasing 
and quick dissolution of Ca2þ. While the PO4

3� ion releases at a lower amount, 

Figure 5. Amounts of phosphate and calcium ions released from the FHA coating into NaCl 9 g/l 
after 168 h of immersion.
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which can be seen at hour 72. The total concentrations of Ca2þ and PO4
3� ions that 

dissolved in the solution after 168 h were 0.010072 g/l and 0.00102 g/l respectively. 
Mahmoud Azami et al. [25], showed that during the first week, the synthesized 
FHAP layer suffered from Ca and P atoms dissolution, whereas Ca atoms dissolved 
more than P atoms. In the present study, the levels of the PO4

3� ion released were in 
the order of [0–0.00102 g/l], which was also below the normal range [0.024–0.041 g/l] 
(so this is of importance because phosphate toxicity due to excessive retention of 
PO4

3� in the body) [52].

3.5. Potentiodynamic polarisation curves

Generally, Electrochemical Measurements are used in the Corrosion test to check the 
protective ability of the layers in an aggressive environment. Figure 6 shows the 
potentiodynamic polarization curves for the uncoated, HAP, FHAP and doped FHAP 
layers on the Ti substrates after 7 days immersion in the test solution. The values of 
the corrosion potential (Ecorr) and the corrosion current density (Icorr) were calculated 
from the curves and listed in Table 5.

Figure 6. Polarization curves of uncoated, HA, FHA, Cu-FHA, Mg-FHA and Cu-Mg-FHA coated Ti in 
SBF solution with HAS.

Table 5. Electrochemical parameters of the samples in SBF solution obtained from the polariza
tion curves.
Samples Ecorr (V/Ag/AgCl) Jcorr (106� A/cm2) Bc (V/ decade) Ba (V/ decade) Rp (103 X.cm2) Cr (106� m/year)

Ti � 0.253 8.8107 � 0.475 0.495 3.08 103
HA � 0.041 6.87 � 0.380 0.317 11.02 80.33
FHA � 0.257 1.0671 � 0.252 0.305 16.21 12.48
Cu- FHA � 0.110 7.33 � 0.395 0.371 10.10 85.76
Mg- FHA � 0.342 0.6229 � 0.184 0.266 31.55 7.285
Cu-Mg- FHA � 0.266 0.9618 � 0.295 0.288 27.68 11.24
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By concentrating on the form of polarization curves, all the curves are character
ized by a large current plateau on the anodic branches due to a passivation process. 
Nevertheless, The results show that in comparison with the curve of the uncoated 
specimen, the curves of all coated substrates were shifted to lower Icorr values, indi
cating that all coatings improved the corrosion resistance of the substrate [10,15,16]; 
If the passive plateau covers a higher potential domain and the value of the passiv
ation current is smaller, then the material has a high corrosion resistance [16].

The current density (Table 5) of uncoated Ti was 8.8107 � 106� A/cm2, whereas 
jcorr of Hap, FHAP, CuFHAP, MgFHAP and Cu-Mg-FHAp coatings was 6.87 �
106� A/cm2, 1.0671 � 106� A/cm2, 7.33 � 106� A/cm2, 0.6229 � 106� A/cm2 and 
0.9618 � 106� A/cm2 respectively.

According to the results obtained in Table 5, it can be observed that all coatings 
have higher polarization resistances (Rp) than the substrate, except for the CuFHAP 
which showed the highest jcorr value.

Although the FHA coating has a higher degree of crystallinity (Table 4), it pos
sesses a lower polarization resistances compared to Mg-FHA. The decrease of the Rp 
of FHA coating can be attributed [53] to the increasing boundaries caused by crystals 
precipitation, which caused the aggressive solution penetrate into the coatings easier 
via these defects and consequently reduces the corrosion resistance of FHAP.

Ti coated with Mg-FHA has a lower corrosion rate (7.285 � 106� m/year), which 
could be attributed to the high-quality coating that has a significant impact on the 
corrosion behavior. As illustrated in Figure 2(e) and Table 6, the MgFHAP coating 
has fewer cracks, a very dense and uniform surface, and lower porosity. The incorp
oration of fluoride and magnesium ions into the Ca–P crystal structure may have led 
to the formation of intensive microstructures, which impeded the penetration of the 
solution into the surface of the substrate. Earlier corrosion studies on ionic-doped 
HA coatings have shown similar results [7,8].

Exploiting the electrochemical parameters obtained from potentiodynamic polar
ization curves (Table 5), the total porosity (P) of coating (Table 6) was estimated 
using Elsener’s empirical Eq. (10) [15]:

P ¼
Rps

Rp

� �

: 10
DE0j j
ba (10) 

Where: Rps and Rp are the polarization resistance of the substrate and of the coat
ing, respectively, DE� the difference between the corrosion potentials of the coatings 
and of the substrates, and ba is the anodic lope of the substrate.

Table 6. Total porosity (P) and protective efficiency (Pe) obtained by using the electrochemical 
parameters.
Samples P Pe (%)

Ti – –
HAP 0.75 22.02
FHAP 0.193 85.66
Cu-FHAP 0.59 16.80
Mg-FHAP 0.148 92.93
Cu-Mg-FHAP 0.12 89.08
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In addition, the protective efficiency (Pe) (Table 6) was calculated from the Eq. 
(11) [54]:

Pe ¼ 1�
icorr coating

icorr substrate

� �

: 100 (11) 

Where: icorr coating and icorr substrate are the corrosion current densities in the pres
ence and absence of the coating, respectively.

After comparing the values in Table 6, it was observed that the addition of F, Cu, 
or Mg into the HA coating significantly decreased porosity, leading to improved cor
rosion resistance. The MgCuFHA coating exhibited the lowest porosity, followed by 
MgFHA. The HA coating had the highest porosity value.

The highest Pe of 85.66, 89.08, and 92.93%, respectively were observed with FHA, 
Cu- Mg-FHA and Mg-FHA.

3.6. Electrochemical impedance spectroscopy measurements

The experimental data of EIS measurements in the form of Nyquist and Bode plots 
for the uncoated; HA, FHA and doped FHA layers on the Ti substrates after 7 days 
immersion in the test solution are represented in Figures 7 and 8. The equivalent cir
cuits used for fitting the EIS data are shown in Figure 9. The electrochemical imped
ance spectroscopy parameters are presented in Table 7.

In the EIS diagrams in Figure 7, it can be noted that the curves of Ti, HA, FHA, 
Mg-FHA and MgCu-FHA show the similar features, in all cases, the Nyquist plots 
are not perfect semicircles. This behaviour is generally related the roughness and 
inhomogeneity of the substrate surface [38]. In the case of copper modified FHA 

Figure 7. Nyquist plots of uncoated, HA (a), FHA (b), Cu-FHA (c), Mg-FHA (d) and Cu-Mg-FHA (e) 
coated Ti in SBF solution with HAS.
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coating, The Nyquist plot consists of capacitance arc between high frequency and 
medium frequency, followed by a straight line with 45� to the Zre axis at low 
frequency.� This means that the Warburg impedance (W) [55]. Whereas W is related 
to the diffusion of the anodic and cathodic reaction products from the solution to the 
electrode surface [31,55]. According to Nyquist plots (Figure 7), the uncoated sample 
had the lowest diameter, indicating that it can corrode easily under contact with 
physiological solution. The plots of coated samples are higher than that of the blank 
sample. The semicircle diameter of the samples in Figure 7 is as follows: Ti<Ti/Cu- 
FHA<Ti/HA<Ti/FHA<Ti/MgCu-FHA<Ti/Mg-FHA, which suggests that the cor
rosion resistance was improved particularly by the Mg-FHAP coating.

In Bode plots (Figure 8(a)), higher Z modulus at lower frequency shows a better 
corrosion resistance. Z modulus of the Ti sample coated with Mg-FHAP is the high
est, which was confirmed also by Nyquist diagrams (Figure 7).

Figure 8(b) shows the Bode-phase plot. The samples have two time constant but 
the plots of the coated samples show one loop because two time constants coincide 
on each other [43].

EIS data were fitted with an electrical equivalent circuit (Figure 9(a–c)) by EC-Lab 
software. Rs (Rct Qdl) for Ti (Figure 9(a)). Where Rs means solution resistance, cor
responds to the ohmic resistance, Whereas, Qdl and Rct are associated with the met
al/electrolyte interfaces [56].The Q symbol represents the possibility of a non-ideal 
capacitance, impedance of which is defined as:

ZCPE ¼ Q jwnð Þ½ �
1� (12) 

With ‘‘n’’ less than 1. For ideal capacitance, ‘‘n’’ is equal to one [57].
The spectrums obtained for HA, FHA, Mg-FHA and MgCu-FHA coated Ti were 

fitted using the circuit Rs (Qf [Rf (Qdl Rct)]) (Figure 9(b)), Qf and Rf are associated 
with the coating/electrolyte interface [56]. In the case of Cu-FHAP coated Ti the cir
cuit adopted to fit the EIS data was Rs (Qf [Rf (Qdl (Rct W))]) (Figure 9(c)). In this 
circuit model, W represents the Warburg impedance which is related to the diffusion 
of corrosive medium and corrosion products [38,58].

Figure 8. Bode plots (a,b) of uncoated, HA, FHA, Cu-FHA, Mg-FHA and Cu-Mg-FHA coated Ti in 
SBF solution with HAS.
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It is apparent from Table 7 that there is significant difference in the surface film 
resistance (Rf) and charge transfer resistance (Rct) of the Coatings. The Mg-FHAP 
coating possess the highest surface film resistance (R f� 10538 X.cm2) and highest 
charge transfer resistance (Rct � 51500 X.cm2) among all the coatings, verifying 
the barrier performance of this coating. In the case of Cu doped FHAP layer, The Rf 
(� 83.5 X.cm2) and Rct (� 2105 X.cm2) are the lowest values, which clearly demon
strate their increased susceptibility to corrosion/dissolution.

In addition, the protective efficiency (Pe) (Table 7) was derived according to the 
following equation [59,60]:

Pe ¼
Rct� R0

ct
Rct

� 100 (13) 

Where: R0 and Rct are charge-transfer resistance values in the absence and pres
ence of the coating, respectively.

Table 8 presents a concise overview that contrasts the present discoveries with pre
viously released studies, wherein this research’s outcomes are situated within the 
spectrum of existing works. Discrepancies between the current research and the pub
lished works outlined in Table 8 can be ascribed to variations in operational circum
stances or potential experimental discrepancies. For instance, the notable increase in 
protection efficiency associated with the Mg-FHA coating observed in this 

Table 7. Calculated EIS parameters from equivalent circuit.
Sample  
name

Rs  
(X.cm2)

Rf  
(X.cm2)

Qf  
(F.s(a-1).cm2� ) a1

S  
(X.cm2)

Rct  
(X.cm2)

Qdl  
(F.s(a-1).cm2-) a3 x2 Pe%

Ti 106.4 2097 31.82.106� 0.73 – – – – 0.01862 –
HA 153 55.02 26.106� 0.70 – 7560 0.117.10� 3� 0.91 0.109 72.20
FHA 125 241.4 23.15.106� 0.82 – 33557 10.03.106� 0.60 0.281 93.75
Cu-FHA 23.8 83.5 29.04.106� 0.62 550.2 2105 28.05.106� 0.71 0.4512 0.38
Mg-FHA 79.72 10538 19.87.106� 0.80 – 51500 8.106� 0.60 0.2029 95.93
Cu-Mg-FHA 59.15 5386 3.822.106� 0.90 – 44520 12.59.106� 0.50 0.0108 95.30

Rs: solution resistance; Rf: film resistance; Qf: Constant Phase Element (CPE) of the film; Rtc: Charge transfer resist
ance; Qdl: Constant Phase Element (CPE) of double layer; a: X2: the error on the fit; Pe: the protective efficiency.

Figure 9. Equivalent electric circuit used for fitting EIS data of (a) Ti substrate, (b) Cu-FHA layer 
and (c) HA layer, FHA layer, Mg-FHA layer and Cu-Mg-FHA layer.
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investigation could potentially be linked to the existence of albumin within the 
aggressive environment [4,13].

4. Conclusions

In the current study, copper- and magnesium-substituted FHA nanostructured coat
ings were synthesized on a freshly polished Ti surface using a cyclic voltammetry 
deposition method. The corrosion response associated with these new composite 
materials was then studied in simulated body fluid.

From the experimental results, the following conclusions can be drawn.

� The electrochemical deposition process has been successfully used for synthesis 
monophase metal ions-doped fluorohydroxyapatite coatings on the Ti substrate;

� The results of FTIR, XRD, SEM and EDS prove the successful deposition of 
homogenous coatings on the titanium substrate. However, the introduction of 
these ions gives non-stoichiometric apatites which have a (CaþM)/P ratio less 
than 1.67.

� The additions of ions reduced the crystallite size, increased crystallinity and 
changed the structure of F-hydroxyapatite;

� All the coatings exhibited good corrosion resistance in artificial medium: low cor
rosion current density (from 0.9618 � 106� A/cm2 to 6.87 � 106� A/cm2), high 
polarization resistance (from 11 kX to 27 kX), low porosity (from 0.12 to 0.75) 
and high protective efficiency (max. 92.93%).

� The Mg-FHAP coatings exhibited the best corrosion resistance;
� The values of polarization resistance, calculated from potentiodynamic measure

ments, are in very good accordance with the values of corrosion resistance, derived 
from EIS measurements for each sample;

� Finally, the HA film doped with copper and magnesium as prepared, in addition 
to its well-known property of improvement, seems to present the additional prop
erties of increasing the resistance of the biomaterial against corrosion.

We would recommend conducting a comprehensive study on the corrosion behav
ior and surface modifications of the coated substrates in SBF with HAS. To gain a 
better understanding of the role of albumin on the samples, it would be necessary to 
perform additional XRD, AFM analysis and microstructural characterization. This 
would provide valuable insights into the behavior of the substrate and help to deter
mine the appropriate modifications needed to improve its performance.
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Résumé 

 

Dans le but d'améliorer les propriétés biologiques ainsi que la résistance à la corrosion du 

titane commercialement pur (Ti Cp) en milieu physiologique, ce travail porte sur l’électrodéposition 

d’hydroxyapatite fluorée (FHA), dopée au cuivre et/ou au magnésium, sur un substrat en Ti Cp. la 

première partie de ce travail s'est concentrée sur la synthèse d’une hydroxyapatite fluorée pure par 

chronopotentiométrie à une température de 65 °C. L'influence de la densité de courant et du temps de 

dépôt sur les caractéristiques structurales, morphologiques et sur la résistance à la corrosion des 

revêtements ont été étudiés par diffraction des rayons X (DRX), microscopie électronique à balayage 

(MEB) et méthodes électrochimiques. Les résultats ont démontré qu’un temps de dépôt de 20 minutes 

et une densité de courant de 0,8 mA/cm² permettaient d’obtenir un revêtement de FHA homogène et 

uniforme, constitué de cristaux nanométriques en forme d’aiguilles — une morphologie proche de 

celle de la phase minérale osseuse — et offrant une excellente résistance à la corrosion. De plus, la 

présence de molécules organiques telles que l’albumine dans le milieu physiologique améliore encore 

la résistance à la corrosion du substrat revêtu de FHA. Dans la deuxième partie, la synthèse de 

l’hydroxyapatite fluorée pure a été réalisée par voltampérométrie cyclique. L’étude paramétrique des 

conditions expérimentales a permis de sélectionner une température de 65 °C et 30 cycles comme 

conditions optimales pour obtenir un dépôt de FHA adéquat. Enfin, dans la troisième partie, des ions 

présentant des propriétés biologiques intrinsèques, tels que le magnésium et/ou le cuivre, ont été 

proposés comme agents dopants pour les revêtements FHA. Des tests électrochimiques, utilisant  des  

méthodes stationnaires et non stationnaires, ont été effectués pour évaluer l’effet de l’introduction des 

ions Cu²⁺ et Mg²⁺ sur la réactivité de la FHA dans une solution SBF. Les résultats ont montré une 

amélioration de l’effet barrière des revêtements contenant 100 ppm de cuivre et 1000 ppm de 

magnésium. Les analyses par FTIR, DRX et MEB ont confirmé que cette amélioration était due à 

l’insertion de ces cations métalliques dans la matrice de FHA. 

Mots clés : électrodéposition, Ti Cp, hydroxyapatite fluorée, Albumine, corrosion, substitution. 

 

 

 

 

 

 

 



Abstract 

 

In order to improve the biological properties and corrosion resistance of commercially pure 

titanium (Cp-Ti) in physiological environments, this work focuses on the electrodeposition of 

fluorinated hydroxyapatite (FHA), doped with copper and/or magnesium, onto a Cp-Ti substrate. The 

first part of this study focused on the synthesis of pure fluorinated hydroxyapatite via 

chronopotentiometry at a temperature of 65 °C. The influence of current density and deposition time 

on the structural, morphological characteristics, as well as the corrosion resistance of the coatings, 

was investigated using X-ray diffraction (XRD), scanning electron microscopy (SEM), and 

electrochemical methods. The results showed that a deposition time of 20 minutes and a current 

density of 0.8 mA/cm² resulted in a homogeneous and uniform FHA coating, composed of needle-

like nanocrystals — a morphology similar to that of the bone mineral phase — and exhibiting 

excellent corrosion resistance. Furthermore, the presence of organic molecules such as albumin in the 

physiological medium further improved the corrosion resistance of the FHA-coated substrate. In the 

second part, the synthesis of pure fluorinated hydroxyapatite was carried out using cyclic 

voltammetry. A parametric study of the experimental conditions identified 65 °C and 30 cycles as the 

optimal parameters for achieving a suitable FHA deposit. Finally, in the third part, ions with intrinsic 

biological properties, such as magnesium and/or copper, were proposed as dopants for the FHA 

coatings. Electrochemical tests, using both stationary and non-stationary methods, were conducted to 

evaluate the effect of incorporating Cu²⁺ and Mg²⁺ ions on the reactivity of FHA in a simulated body 

fluid (SBF) solution. The results demonstrated an improvement in the barrier effect of coatings 

containing 100 ppm of copper and 1000 ppm of magnesium. FTIR, XRD, and SEM analyses 

confirmed that this improvement was due to the incorporation of these metallic cations into the FHA 

matrix. 

Keywords: electrodeposition, Cp-Ti, fluorinated hydroxyapatite, albumin, corrosion, substitution. 
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