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Abstract 

Polymer crystal structures are tentatively grouped 
according to the relations between the symmetries of 
the macromolecular chain and the space group. Three 
possibilities occur: helical molecular symmetry (a) 
compatible with a crystalline lattice, or (b) incom- 
patible, but with the chain axis parallel to the lattice 
principal axis; and low symmetry of the chain and 
lattice with random orientation of the chain. In the first 
two cases, the affinity between molecular and lattice 
symmetry allows us to describe the morphology and 
twinning of dilute-solution-grown crystals according to 
the classical laws. In the last case, these laws should be 
adjusted to the two-dimensional lattice which charac- 
terizes the chains packing orthogonaUy to their axis. 

Introduction 

Des donn6es cristallographiques comprenant soit 
uniquement la maille cristalline et la conformation 
mol6culaire, soit la structure compl&e, ont ete publiees 
pour pros de 400 polym~res. Des descriptions de la 
morphologie des cristaux obtenus ~ partir de solutions 
dilutes ont &6 faites pour un grand nombre d'entre eux. 
Les plus caract~ristiques ont &6 cities par Geil (1963) 
et Wunderlich (1973). 

L'ensemble de ces informations permet de mieux 
comprendre les relations existant entre la morphologie 
et la structure de ces compos6s tr~s particuliers. Nous 
allons essayer de les mettre en 6vidence. 

Structure des polym~res 

I. M~thodes d'~tudes 

Les &udes cristallographiques concernant les com- 
posts macromol6culaires ont d'abord 6t~ r~alis~es 
presque exclusivement sur des mat~riaux pr~sentant 
une texture fibreuse: les molecules en longues chaines 
naturelles et synth&iques ont tendance h former des 
cristaux aciculaires ou des aggr6gats fibreux, illustrant 
ainsi parfaitement les relations structure--morphologie. 
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La diffraction des rayons X a &~ utilis~e g+n~ralement 
comme moyen d'investigation. Dans le cas des poly- 
m~res, les informations tir+es d'un diagramme de fibre 
sont de deux ordres. 

1.1. Les distances entre strates, la r~partition et 
l'intensit+ moyenne de celles-ci permettent de carac- 
t~riser h la fois la p~riode de r~p&ition le long de la 
chalne macromol+culaire et sa conformation (Cochran, 
Crick & Vand, 1952; Klug, Crick & Wyckoff, 1958). 
Cette conformation, g6n6ralement h61ico'idale, est 
d~crite par les param&res suivants: la classe de l'h6lice, 
A, qui est +gale au nombre d'atomes constituant le 
squelette de la cha'me par unit+ monom+re; le nombre 
d'unit6s monom+res, u, par tour t de l'h61ice, soit: 
A(u/O. 

Le polyethylene,* ( - C H 2 - )  n, pr~sente une confor- 
mation h61ico'fdale 1 (2/1). 

1.2. Le d6pouillement classique du clich~ de diffrac- 
tion, dans le cas off les r6flexions sont r6solues, conduit 

la d&ermination de la maille, du syst~me cristallin et 
du groupe d'espace. Le traitement des intensit6s permet, 
si le nombre des informations est suffisant, de r6soudre 
la structure cristalline du compos6. 

II. Classification des structures 

Les structures de polym6res d&ermin6es depuis une 
quarantaine d'ann6es permettent de classer ces 
mat6riaux en trois groupes. 

Groupe 1. Polym~res pour lesquels la chafne macro- 
moldculaire est gdndr~e par un axe hdlicoi'dal apparte- 
nant au groupe d'espace de la structure. Le diagramme 
de fibre ne se distingue gu6re d'un diagramme r6alis6 
sur un compos~ mol6culaire. Les strates sont form6es 
de r6flexions discr&es et leurs espacements sont dans 
des rapports simples. Seul le caract~re diffus et la 
courbure des spots r6v61ent une moins bonne 
organisation cristalline. 

Les axes h~lico'idaux compatibles avec un r~seau 
cristallin qui g6n~rent des cha3nes macromol6culaires 
sont essentiellement les axes 41, 31 et 21. Les exemples 
de structures les plus connues sont rassembl6s dans le 
Tableau 1. 

* La nomenclature anglaise est employ6e par tout de cet article. 
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I1 est int~ressant de noter que la classe de l'h+lice 
varie de A = 1 h A = 7 pour les polym~res 
g+n+ralement r+pertori+s ayant une h~lice 2/1. L'unit~ 
monom~re peut ainsi atteindre une certaine longueur. 
Des polym6res qui /t premi6re vue pouvaient 6tre 
class+s dans ce groupe tels que le poly(oxy-p- 
phenylene) [7(2/1)] et le poly(ethylene oxalate) [6(2/1)1 
ont ~t+ inclus dans le groupe 2: leur chaine n'est pas en 
effet g~n~r~e par l'axe h~lico'idal 2~ du groupe Pbcn. 

Groupe 2. PolymOres pour lesquels la chafne macro- 

mol~culaire est parall~le dt l'axe de sym~trie principal 
du groupe d'espace. L'h+lice est complexe, irrationnelle 
ou totalement d+g+nbr+e (1/1). Le diagramme de fibre 
traduit ce fait" les taches de diffraction intenses sont 
group6es de mani6re fi visualiser la transform6e de 
l'h+lice. La distribution des intensit+s le long des strates 
est gouvern~e par les fonctions de Bessel et suivant la 
valeur de ces fonctions, certaines strates peuvent 
disparaitre. Des exemples de ce type sont donn~s au 
Tableau 2. 

Tableau 1. PolymOres dt chafne macromoldculaire g~n~r~e par un axe helicoidal commun au groupe spatial et h la 
s t ruc ture  

A (u/t) R~f~rences 

Syst~me quadratique 
P4 t ou P43 Poly(dipropylsiloxane) 2 (4/1) 
14 l/a Poly(acetaldehyde), isotactique 2 (4/1) 
14~cd Poly(o-methylstyrene) 2 (4/1) 

Syst6me hexagonal 
P31 ou P32 Poly(glycine) II 3 (3/1) 
P32 Poly(L-proline) II 3 (3/1) 
P3121 ou P3221 Selenium 1 (3/1) 

Syst6me rhombo~drique 
R3 Poly(vinyl methyl ether) 2 (3/1) 
R3c Poly(o-fluorostyrene) 2 (3/1) 
R3c Poly(1-butene) I 2 (3/1) 

Polystyrene 2 (3/1) 

Syst6me orthorhombique 
P212121 Poly(e-caprolactone) 7 (2/1) 
C222 ~ Polypropylene, syndiotactique 4 (2/1) 
Pna2 ~ Poly(chloromethylethylene oxide) 3 (2/1) 
Pnam Poly(trans-cyclopentene) I 5 (2/1) 
Pnam Polyethylene 1 (2/1) 
Pnan Poly(allene) 2 (2/1) 

Petersen, Carter & Lee (1969) 
Natta, Mazzanti, Corradini & Bassi (1960) 
Corradini & Ganis (1960) 

Crick & Rich (1955) 
Arnott & Dover (1968) 
Straumanis (1940) 

Corradini & Bassi (1968) 
Natta, Corradini & Bassi (1960c) 
Natta, Corradini & Bassi (1960a) 
Natta, Corradini & Bassi (1960b) 

Chatani, Okita, Tadokoro & Yamashita (1970) 
Natta, Peraldo & Allegra (1964) 
Perego & Cesari (1970) 
Natta, Bassi & Fagherazzi (1969) 
Zugenmaier & Cantow (1969) 
Tadokoro, Kobayashi, Mori, Takahashi & Taniyama (1969) 

Tableau 2. Polym~res ~t chafne macromoldculaire parall~le d l'axe de symdtrie principal du groupe spatial 

A (u/t) R6f6rences 

Syst6me quadratique 
P4 Poly(1-butene) II 2 (11/3) 

Poly(4-methyl- 1-pentene) I 2 (7/2) 
I4 Poly(vinyleyclopropane) II 2 (10/3) 

Poly(3-cyclopentyl- 1-propene) 2 (24/7) 
Poly(m-methylstyrene) 2 (40/11) 

I4c2 1,2-Poly(4,4-dimethylbutadiene) II, isotactique 2 (18/5) 

Syst+me hexagonal 
P31 ou P32 Poly(oxymethylene) I 

Poly (tetrafluoroethylene) II 
P6s22 (?) a-Poly[fl-(p-chlorobenzyl) L-aspartate] 

Syst~me rhombo+drique 
R 3 c Poly (trimethylene oxide) II 

Syst6me orthorhombique 
P2~2~2~ 1,4-Poly(2-methylbutadiene), trans-fl 
Pbcn Poly(p-phenylene oxide) 

Poly(ethylene oxalate) 

Syst6me monoclinique 
P2~ Poly(vinylidene chloride) 
P2 ,/m Poly(vinyl alcohol), atactique 

2 (9/5) 
I (15/7) 
3 (18/5) 

8 (1/1) 

4 (1/1) 
7 (2/1) 
6 (2/1) 

4 (1/1) 
2(1/1) 

Turner-Jones (1963) 
Chan (1966) 
Noether (1967) 
Noether (1967) 
Noether (1967) 
Natta, Corradini, Bassi & Fagherazzi (1968) 

Uchida & Tadokoro (1967) 
Clark & Muus (1962) 
Takeda, Ittaka & Tsuboi (1970) 

Tadokoro, Takahashi, Chatani & Kakida (1967) 

Fisher (1953) 
Boon & Magr~ (1969) 
Ueda, Chatani & Tadokoro (1971) 

Okuda (1964) 
Bunn (1948) 
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Lorsque l'h+lice est d6g6n~r6e, sa classe peut &re 
61ev6e (A = 1 ~i A = 8). Pour certains familles de 
polym~res, une grande valeur de A, correspondant 
une longueur importante de l'unit6 monom+re, conduit 

un empilement du groupe 3: il semble apparMtre une 
taiUe critique. 

Groupe 3. Polym~res dont l'axe de la chafne macro- 
moMculaire prdsente une orientation quelconque par 
rapport aux dldments de sym~trie de la structure. Nous 
rangerons dans cette cat~gorie tousles  polym+res qui 
cristallisent dans le syst+me monoclinique avec un axe 
de chaine non parall61e ~ l'axe binaire et les polym6res 
tricliniques. 

Les polym+res de ce groupe sont moins faciles 
caract+riser sur le plan de l'h~licit~. En effet, appartien- 
nent ~t ce groupe aussi bien des macromol6cules de 
classe faible et de conformation simple que des macro- 
mol+cules de classe 61ev+e h h~lices d~g~n+r6es. 
Cependant, b. part quelques cas, tels que le poly- 
propylene, les polym6res de ce groupe ont une longue 
unit+ de r6p&ition le long de la cha~me. Cette longueur 
peut atteindre 29,8 /~ pour le poly(m-xylylene 
adipamide), 26,5 A pour le Nylon 10, y (Tableau 3). 

Morphologie 

I. Le  'monocristal' 

L'obtention d'un cristal de polym~re a &~ rapport6e 
d~s 1929 (Staudinger & Signer, 1929). Cependant, la 
visualisation et la comprehension du mode de cristal- 
lisation des macromol6cules h partir de solutions 
dilutes datent des travaux ind~pendants de Till (1957), 
Keller (195 7) et Fischer ( 19 5 7). L'emploi simultan~ de 
la microscopie et de la diffraction 61ectronique a alors 
permis de relier sans ambigu'it6 la morphologie h la 
structure. 

Quel que soit celui des groupes que nous venons de 
d6finir auquel appartient le polym~re, le 'cristal' obtenu 
par croissance ~ partir d'une solution dilute pr~sente les 
m~mes caract6ristiques. 

Les cha~nes macromol6culaires s'organisent paral- 
l+lement les unes aux autres, au besoin en se repliant, de 
faqon ~ former des cristaux lamellaires. Les dimen- 
sions lat6rales de ces &tifices sont de l'ordre de quelques 
lam, alors que leur 6paisseur n'exc~de pas en g+n6ral 
200 /~, dans les cas off la croissance en spirales 
n'intervient pas notablement ('monolayered crystals'). 
I1 faut noter que cette 6paisseur inclut les z6nes de 
repliements et de bouts de cha'mes rejet6s vers la 
surface. 

L'6paisseur est de l'ordre de quelques dizaines de 
mailles, h peine moins que pour les monocristaux 
observes dans les couches minces. Les deux types de 
cristaux ne sont cependant pas comparables" 
l'+paisseur du film mince est limit+e arbitrairement 
durant sa pr6paration, alors que le polym~re cristallise 
dans les meilleures conditions d'environnement, en 
solutions tr+s dilu+es. En fait, comme la macro- 
mol6cule pr~existe dans la solution, il n'y a pas 
croissance au sens habituel du terme dans sa direction. 
La cha3ne macromolbculaire traverse plusieurs mailles 
et ce caract~re 'infini', par rapport aux caract~re fini de 
la maille est en quelque sorte r6v+l~ par la morphologie" 
la dimension la plus faible du 'cristal' correspond h la 
direction de la chalne. 

Cette dpaisseur est en effet totalement ind~.pendante 
de la pdriodicitd le long de la chafne, alors que les 
dimensions lat~rales du cristal sont en accord avec les 
paramOtres de la maiUe dans les directions correspon- 
dantes: la direction d'allongement maximal  coi'ncide 
toujours avecla  pdriodicitd la plus courte. 

L'anisotropie est g+n~rale et ind+pendante des 
conditions de croissance, du solvant employ6 et de la 
nature chimiques du compos& Ainsi, si la cha~ne est 
trop rigide pour se replier, comme c'est le cas par 
exemple pour des polysaccharides, la cristallisation ne 
se produit que lorsque la longueur des chaines corre- 
spond/l l'~palsseur possible du cristal. 

Cette anomalie par rapport aux observations 
morphologiques habituelles a conduit certains auteurs 
(Niegisch & Swan, 1960) h envisager une d+finition 
particuli6re de la maille d'un tel cristal: l'~paisseur de la 

Tableau 3. Polym~res dt chafne macromol~culaire dont l'axe est en orientation quelconque par  rapport aux 
dldments de sym~trie de la structure 

A (u/t) R6f~rences 

Syst~me monoclinique 
P21 Nylon 10, y I 1 (2/1) 
P2 l/a Poly (trans-cyclododecene) 10 ( 1 / 1) 
P2 i/a Poly(ethylene oxide) 3 (7/2) 
C2/c Poly(hexamethylene oxide) 7 (2/1) 
C2/c Polypropylene 2 (3/1) 

Syst6me triclinique 
P[ Poly(ethylene terephtalate) 

Poly(m-xylylene adipamide) 
12 (1/1) 
16 (1/1) 

Kinoshita (1959) 
Natta, Bassi & Fagherazzi (1969) 
Takahashi & Tadokoro (1973) 
Kobayashi, Tadokoro & Chatani (1968) 
Hikosaka & Seto (1973) 

Daubeny & Bunn (1954) 
Ota, Yamashita, Yoshizaki & Nagai (1966) 
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lamelle, ou plut6t la longueur de la cha~me entre les deux 
repliements, serait prise comme p6riode de la maille 
dans cette direction, la p6riode de r6p&ition de la 
macromol6cule n'~tant plus qu'une 'sous-p~riode'. Une 
telle formulation est contraire fi la d6finition m~me du 
cristal, 6difice triplement p~riodique. I1 n'est ~galement 
plus possible de parler d'esp~ce cristalline, puisque 
chaque entit6 est caract6ris6e par une p~riode propre! 

I1 faut accepter que ces 6ditices p6riodiques ne soient 
pas des cristaux, au sens cristallographique normal du 
terme. McCuUough (1962) d6crit ainsi cette situation: 
'Un syst6me ordonn6 homog6ne peut &re repr6sent6, en 
g6n6ral, par un r6seau de trois families d'h61ices 
circulaires qui se coupent. I1 apparait imm6diatement 
que les r6seaux cristallins sont seulement des cas 
d6g~n6r~s de ce syst~me g~n~ral de r6seau, off la 
courbure et la torsion de toutes les courbes du r6seau 
sont 6gales fi z6ro .... Un autre cas int6ressant est celui 
off deux families de courbes du r6seau d6g6n6rent, alors 
que la troisi6me garde son caract6re h61icoidal. De 
nombreuses structures de polym6res publi6es peuvent 
&re repr~sent~es par un tel r~seau'. 

Ces deux types de r6seau sont sch6matis6s par 
Shubnikov & Koptsik (1974) de la mani6re suivante: le 
cristal est un 'discontinuum p6riodique tridimen- 
sionnel'. L'entit6 ordonn6e form6e par les polym6res 
sera un 'continuum spatial ayant un axe de translation 
continu'. 

IT. Facies et loi de Bravais 

Le plan cristallographique parall6le/t la surface de la 
lameUe est le plan orthogonal ou quasi-orthogonal aux 
chaSnes macromol6culaires. Pour les polym6res des 
groupes 1 et 2, ce plan est strictement orthogonal aux 
chaines. I1 a des indices de Miller simples (001), et une 
densit6 r&iculaire 61ev6e. Pour les polym6res du groupe 
3, la situation est diff6rente: le plan consid6r6 n'est que 
quasi-perpendiculaire aux chaines, ses indices sont 
quelconques et peuvent &re 61ev6s pour les polym6res 
tricliniques. D6jh, pour le polyoxyethylene et le poly- 
propylene, monocliniques avee la mol6cule parall6le 
l'axe c, ce plan a respectivement les indices (104) et 
(6035). La densit6 r&iculaire de ces plans est faible, 
bien qu'ils soient les plus fr6quents et les plus &endus. 

La loi d'Hauy conduit h dire que les faces d'un cristal 
sont des plans dont les indices sont faibles. Bravais a 
precis6 que ces sont des plans de grande densit~ 
r&iculaire. Ces lois ne peuvent s'appliquer strictement 
dans tousles  cas aux faces sup6rieures des cristaux 
lamellaires de polym6res. Si, par contre, on les 
interpr&e en tenant compte de la nature particuli6re des 
milieux &udi6s, cUes peuvent &re consid6r6es comme 
parfaitement v6rifi6es. 

En effet, les cha~nes macromol6culaires, assimilables 
en premi6re approximation ~ des cylindres, r6alisent le 
meilleur empilement compact possible. Un plan 

orthogonal /t leur direction d'allongement coupe donc 
toutes les chaines. Un r6seau bidimensionnel peut ~tre 
d6fini (Fig. 1) en prenant comme noeuds toutes les inter- 
sections de ce plan avec les axes d'un ensemble de 
chaines identiques au sens conformationnel (elles sont 
6galement identiques dans la structure tridimen- 
sionnelle). 

Le r6seau bidimensionnel direct (a',b') ainsi d6fini a 
pour r6seau r6ciproque le plan du r6seau r6ciproque 
habituel orthogonal aux cha~nes, tel qu'il appara~t sur 
les diagrammes de diffraction 61ectronique du mono- 
cristal, avec les conditions suivantes" 

a' = l/a* sin T* a ' l b * , e  

b' = 1/b* sin y** b' _L a*,e 

(c axe des chaTnes). 

Les plans (hkO) conservent leur notation dans ce r6seau 
(Fig. 2). 

Le plan morphologique que nous consid6rons est, 
dans le r6seau (a',b',e), d6crit par des indices simples et, 
surtout, il pr6sente la plus grande densit6 r&iculaire 
dans cette direction de plan, suivant la nouvelle 
d6finition des noeuds. C'est alors logiquement un plan 
du facies. 

b•-r"-" //v. 

i 
Fig. 1. D6finition du r~seau bidimensionnel orthogonal aux chaines. 

~ c 

ai 

/ 
Fig. 2. Relations entre le r6seau direct normal, le r~seau r6ciproque 

correspondant et le r6seau bidimensionnel. 
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III. Faci~.s et loi de Donnay & Harker 

Les faces verticales d6finissant la g6om6trie de la 
lamelle sont des plans en z6ne, l'axe de z6ne 6tant l'axe 
des macromol6cules. Une macromol6cule est l'exemple 
id6al des 'cha~nes de liaisons p6riodiques' d6finies par 
Hartman & Perdok (1955), puisque faite d'une suc- 
cession ininterrompue d'atomes assembl6s par des 
liaisons covalentes. Les faces verticales observ6es, 
parall61es aux N ehaines de la maille, sont des 'faces 
planes', suivant la terminologie de ces auteurs, toujours 
pr6sentes. 

L'existence et le d6veloppement relatif de ehacune 
d'entre elles illustrent bien la loi de Donnay & Harker 
(1937). Un elassement des plans structuralement 
possibles et probables suivant l'ordre d6croissant de 
leurs espacements peut &re fait en mesurant les 
longueurs des vecteurs r6ciproques qui les repr6sentent. 
Pour le polyoxyethylene (PEO), par exemple, l'ordre 
des plans est: (010), (100), (020), (110), (120). 

L'absence des r6flexions 100 et 010 due aux 
extinctions syst6matiques du groupe P21/a r~duit cette 
liste. Les formes {020}, { 110 } et { 120} sont observ6es 
couramment, {120} apparaissant la premi6re (Lotz & 
Kovacs, 1966). 

Une des cons6quences de la loi de Donnay & Harker 
est que des polym6res cristallisant dans des syst6mes 
diff6rents forment des cristaux ayant la m~me 
morphologie, lorsque leurs r6seaux r6ciproques ont des 
plans similaires orthogonalement ~ la chaSne: le 
poly&hyl~ne orthorhombique et le Nylon, mono- 
clinique, donnent les m~mes cristaux en losanges. 
L'observation montre que la sym6trie ou la pseudo- 
sym&rie du diagramme de diffraction coincide avec 
celle du cristal observ6 en microscopie 61ectronique. 
Des faces non 6quivalentes, &ant donn6 la structure 
tridimensionnelle, prennent le m~me d6veloppement. 
Ainsi pour le PEO, les faces { 110} et { 1 i0} d'une part, 
{120} et {120} d'autre part ne peuvent &re diff6ren- 
ci6es. Cette interpr&ation de la loi de Donnay & 
Harker permet de d6crire par exemple la morphologie 
des germes et des cristaux de PEO. Le diagramme 
montre une pseudo-sym&rie carr6e, visible au niveau 
des r6flexions 120, qui sont les plus intenses, iUustrant 
bien le mode d'empilement des macromol6cules ~t 
courte distance. Les faces de ce type croissent d'abord, 
formant un cristal carr6, puis les autres faces apparais- 
sent, r6v61ant la sym&rie vraie (2ram). 

Maeles 

Les cristaux de polym~res sont souvent macl+s. Les 
macles de croissance sont fr~quentes, surtout si on 
utilise la m&hode d'autoensemencement d6crite par 
Blundell, Keller & Kovacs (1966), mais des macles par 
d+formation (Frank, Keller & O'Connor, 1958; Haas 
& Geil, 1966) ou au tours de transformations poly- 

morphiques ont 6t6 6galement observ6es (Holland & 
Miller, 1964; Hay & Keller, 1970). 

Les premi6res descriptions de macles de mono- 
cristaux obtenus h partir de solutions dilu6es datent de 
Keller & O'Connor (1958). D6s cette date, l'emploi 
simultan6 de la microscopic et de la diffraction 
61ectronique a permis dans un certain nombre de cas de 
caract~riser compl&ement les macles observ6es (plan 
de macle, obliquitY, indice). 

L'aspect g~om&rique des probl~mes pos~s par les 
6difices macl~s a ~t~ ~lucid~ par Friedel (1926): les 
conditions qu'il a propos~es et qui sont consid~r~es 
comme n~cessaires permettent non seulement d'expli- 
quer a posteriori, mais ~galement de pr~voir, dans un 
r~seau donn~, les macles probables. Une telle pr&vision 
a 6t~ faite par Wittmann (1971) pour le polyethylene et 
les macles calcul&es ont &~ observ~es. Le polyethylene 
appartient au groupe 1, qui de m~me que le groupe 2 
rassemblent des structures avec le r~seau desquelles des 
calculs semblent compatibles, raxe de la macro- 
molecule &ant confondu ou parall~le fi un axe du 
r~seau. 

Les caleuls r~alis~s pour quelques polym&res du 
groupe 3 61iminent toute macle ~ventuelle, car il n'existe 
pas, dans la maille tridimensionnelle, de plans quasi- 
orthogonaux fi des rang~es d'indices simples, condui- 
sant ~t des obliquit&s et des indices convenables. Et cela, 
en tenant compte du fait que 'les conditions requises 
pour l'existence de ces modes (de maclage) sont moins 
contraignantes dans le cas des polym~res et qu'en 
particulier l'obliquit~ des macles form~es peut &re 
sup~rieure aux valeurs habituellement rencontr~es pour 
les substances simples' (Wittmann, 1971). 

En fait, plusieurs macles ont ~t~ observ~es pour ces 
polym~res. Faut-il voir lfi une anomalie aux r~gles de 
Friedel ou ne pas appeler ces 6difices 'macles', alors que 
pourtant leur fr~quence est ~lev~e et que les relations 
g~om&riques entre les deux individus sont tr~s bien 
d~finies au niveau du r~seau r~ciproque? Nous allons 
essayer de montrer qu'on peut appliquer ces r~gles, 
mais dans un r~seau autre que le r~seau tridimen- 
sionnel habituel. 

La presence des chalnes macromol6culaires infinies 
implique que seuls des plans en z6ne avec leur axes 
peuvent jouer le r61e de plan de composition: ainsi pour 
les structures monocliniques off la cha~ne est parall~le 
¢, le plan de macle observ6 est du type (hk0), ce qui est 
rare dans ce syst~me (Wolten & Chase, 1964). 

Un ~difice macl6 est stable si l'&nergie r&iculaire de la 
z6ne d'accolement, commune aux deux individus, est ~. 
peine sup~rieure ~. celle du cristal parfait. Pour un 
eristal de polym~re, la contribution ~nerg&ique des 
interactions entre cha~nes est faible, car due essentielle- 
ment fi des liaisons de van der Waals ou quelquefois des 
liaisons hydrog~ne. I1 est done possible de d~former 
localement l'empilement, ce qui permet des macles 
parfois nombreuses pour une m~me esp~ce. 
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Les modes d'empaquetage se d6duisent g6om6trique- 
ment de la sym6trie de la section orthogonale de la 
chalne, en application directe des th6ories de 
Kitaigorodsky (1961): le probl6me devient purement 
bidimensionnel. Nous avons caract6ris6 ant6rieure- 
ment le r6seau d6crivant cet empilement qui pour les 
polym6res des groupes 1 et 2 coincide avec le r6seau 
direct. Les r6gles de Friedel restreintes h deux dimen- 
sions et appliqu6es fi ce r6seau permettent encore la 
pr6vision et la codification des macles. 

Elles sont possibles, si les rapports: 

a'2: b '2 (r6seau rectangle) 

a'~:b'2:a ' b' cos 7' (r6seau oblique) 

approchent des nombres rationnels, et probables si les 
conditions de pseudo-orthogonalit6 sont v6rifi6es: 

a,2 b,2 

h k 

OH 

a' b' 
h (a' u' + b' v' cos 7') ~--k- (a' u' cos y + b' v'). 

L'indice, enfin, ne doit pas ~tre trop grand. 
L'application de ce raisonnement aux macles du 

polyoxyethylene (Kovacs, Lotz & Keller, 1969)per- 
met, en prenant les param6tres de Price & Kilb (1962), 
d'associer au plan de macle (120) la rang6e pseudo- 
normale [210]', L'obliquit6 est inf6rieure fi 10' et 
l'indice 4. 

Pour le polypropylene, le rapport b'2/a '2 6gal ~ 10,01 
permet de nombreuses relations de pseudo- 
orthogonalit6: 

Plan Rang6e Obliquit6 Indice 

(110) et [10.10]' ~0 ° 11 
(120) et [510]' 37' 7 
(130) et [10.30]' 3' 19 
(140) et [520]' 3' 13 
(150) et [210]' 37' 7 
(160) et [530]' 3' 23 
(170) et [10.70]' 1 ° 13' 59. 

Kojima (1967) a identifi6, mais h61as h partir de la 
morphologie seulement, les macles suivant les plans 
(120), (150) et (170). Le tableau ci-dessus montre que 
les deux premi6res sont th6oriquement probables. I1 
conviendrait de poursuivre les 6tudes et de confirmer 
par la diffraction l'existence de la troisi6me observation. 

Conclusion 

Friedel, discutant au d6but du si~cle les anomalies ~ la 
loi de Bravais, pressentait que le 'motif' en &ait peut- 
&re responsable. I1 esp6rait que la d&ermination des 

structures ~t partir des diagrammes de diffraction X 
apporterait des 6daircissements au probl~me. Donnay 
& Harker, profitant des informations apport6es par 
cette m&hode, ont r6pondu ~ cette esp6rance, en 
montrant le r61e d&erminant des 616ments de sym6tfie 
de position. Ils ont ainsi r&luit le 'gap' entre les 
cristallographes morphologistes et structuralistes. Mais 
cette loi est encore purement g6om&rique et ne rend 
pas compte de la nature des atomes, de leur charge et 
de leurs liaisons. Hartman & Perdok (1955) ont combl6 
le foss6 en mettant en 6vidence l'importance des cha~nes 
de liaisons p6riodiques qui contr61ent l'apparition des 
formes. Nous avons essay6 de montrer l'influence de ce 
facteur dans le cas extreme: une chaine ininterrompue 
de liaisons covalentes fortes, cr6ant un motif infini. 

Si raxe de la chaJne est parall61e fi l'axe principal du 
r6seau ou confondu avec celui-ci lorsqu'il s'agit d'un 
axe h61icoidal normal g6n6rant la macromol6cule, les 
lois classiques d6crivent bien la morphologie et les 
macles des cristaux obtenus fi partir de solutions 
dilu6es. Quand, par contre, raffinit6 entre la sym6trie de 
la chaine et celle du r6seau disparait, le motif devient 
pr6pond6rant. 

Le r6seau qui permet d'expliquer le facies des entit6s 
ordonn6es appel6es ~ tort 'cristal' n'est plus le r6seau 
tridimensionnel tel qu'il est d6duit des diagrammes de 
fibres, mais le r6seau bidimensionnel orthogonal aux 
chaines caract6ris6 par le diagramme de diffraction 
~lectronique. 

Les propri6t6s de ce r6seau, comme nous l'avons 
d6fini, font qu'il est possible de d6crire la morphologie 
et de pr6voir les macles des cristaux fi partir des seules 
observations microscopiques. Les informations ainsi 
obtenues sont fort pr~cieuses lors de la d&ermination 
de la structure du polym6re. 

Les auteurs remercient C. Barresi et D. Robert pour 
leur aide lors de la r6alisation de ce manuscrit. 
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