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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 orthogonally to their axis.

Introduction

Des données cristallographiques comprenant soit
uniquement la maille cristalline et la conformation
moléculaire, soit la structure compléte, ont été publiées
pour prés de 400 polyméres. Des descriptions de la
morphologie des cristaux obtenus a partir de solutions
diluées ont été faites pour un grand nombre d’entre eux.
Les plus caractéristiques ont été citées 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 composés trés particuliers. Nous
allons essayer de les mettre en évidence.

Structure des polyméres

I. Méthodes d’études

Les études cristallographiques concernant les com-
posés macromoléculaires ont d’abord été realisées
presque exclusivement sur des matériaux présentant
une texture fibreuse: les molécules en longues chaines
naturelles et synthétiques ont tendance a former des
cristaux aciculaires ou des aggrégats fibreux, illustrant
ainsi parfaitement les relations structure-morphologie.
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La diffraction des rayons X a été utilisée généralement
comme moyen d’investigation. Dans le cas des poly-
meres, les informations tirées d’un diagramme de fibre
sont de deux ordres.

I.1. Les distances entre strates, la répartition et
Iintensité moyenne de celles-ci permettent de carac-
teriser a la fois la période de répetition le long de la
chaine macromoléculaire et sa conformation (Cochran,
Crick & Vand, 1952; Klug, Crick & Wyckoff, 1958).
Cette conformation, généralement hélicoidale, est
deécrite par les paramétres suivants: la classe de I’hélice,
A, qui est égale au nombre d’atomes constituant le
squelette de la chaine par unit¢é monomeére; le nombre
d’unités monomeéres, u, par tour ¢ de I’hélice, soit:
A(u/t).

Le polyethylene,* (—CH,—),, présente une confor-
mation hélicoidale 1(2/1).

I.2. Le dépouillement classique du cliché de diffrac-
tion, dans le cas ou les réflexions sont résolues, conduit
a la détermination de la maille, du systéme cristallin et
du groupe d’espace. Le traitement des intensités permet,
si le nombre des informations est suffisant, de résoudre
la structure cristalline du composé.

II. Classification des structures

Les structures de polymeéres déterminées depuis une
quarantaine d’années permettent de classer ces
matériaux en trois groupes.

Groupe 1. Polymeéres pour lesquels la chaine macro-
moléculaire est générée par un axe hélicoidal apparte-
nant au groupe d’espace de la structure. Le diagramme
de fibre ne se distingue guére d’un diagramme réalisé
sur un composé moléculaire. Les strates sont formées
de reéflexions discrétes et leurs espacements sont dans
des rapports simples. Seul le caractére diffus et la
courbure des spots révélent une moins bonne
organisation cristalline.

Les axes hélicoidaux compatibles avec un réseau
cristallin qui générent des chaines macromoléculaires
sont essentiellement les axes 4,, 3, et 2,. Les exemples
de structures les plus connues sont rassemblés dans le
Tableau 1.

* La nomenclature anglaise est employée par tout de cet article.
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Il est intéressant de noter que la classe de I’hélice
varie de 4 = 1 a A = 7 pour les polymeéres
généralement répertoriés ayant une hélice 2/1. L’unité
monomeére peut ainsi atteindre une certaine longueur.
Des polyméres qui a premiére vue pouvaient étre
classés dans ce groupe tels que le poly(oxy-p-
phenylene) {7(2/1)] et le poly(ethylene oxalate) [6(2/1)]
ont été inclus dans le groupe 2: leur chaine n’est pas en
effet générée par I’axe hélicoidal 2, du groupe Pbcn.

Groupe 2. Polymeéres pour lesquels la chaine macro-

423

moléculaire est paralléle d 'axe de symétrie principal
du groupe d’espace. L’hélice est complexe, irrationnelle
ou totalement dégénérée (1/1). Le diagramme de fibre
traduit ce fait: les taches de diffraction intenses sont
groupées de maniére a visualiser la transformée de
I’hélice. La distribution des intensités le long des strates
est gouvernée par les fonctions de Bessel et suivant la
valeur de ces fonctions, certaines strates peuvent
disparaitre. Des exemples de ce type sont donnés au
Tableau 2.

Tableau 1. Polymeéres d chaine macromoléculaire générée par un axe helicoidal commun au groupe spatial et a la

structure
A u/d Références

Systéme quadratique
P4, ou P4, Poly(dipropylsiloxane) 2 (4/1) Petersen, Carter & Lee (1969)
14,/a Poly(acetaldehyde), isotactique 2(4/1) Natta, Mazzanti, Corradini & Bassi (1960)
14,cd Poly(o-methylstyrene) 24/ Corradini & Ganis (1960)
Systeme hexagonal
P3, ou P3, Poly(glycine) II 33/ Crick & Rich (1955)
P3, Poly(L-proline) IT 3(3/1) Arnott & Dover (1968)
P3,21 ou P3,21 Selenium 13/ Straumanis (1940)
Systéme rhomboédrique
R3 Poly(vinyl methyl ether) 2(3/1) Corradini & Bassi (1968)
R3c Poly(o-fluorostyrene) 23/ Natta, Corradini & Bassi (1960c)
R3c Poly(1-butene) I 2 (3/1) Natta, Corradini & Bassi (1960qa)

Polystyrene 2(3/1) Natta, Corradini & Bassi (1960b)
Systéme orthorhombique
P22.2, Poly(e-caprolactone) 72/1) Chatani, Okita, Tadokoro & Yamashita (1970)
C222, Polypropylene, syndiotactique 4(2/1) Natta, Peraldo & Allegra (1964)
Pna2, Poly(chloromethylethylene oxide) 32/1) Perego & Cesari (1970)
Pnam Poly(trans-cyclopentene) I 52/1) Natta, Bassi & Fagherazzi (1969)
Pnam Polyethylene 12/1) Zugenmaier & Cantow (1969)
Pnan Poly(allene) 2 (2/1) Tadokoro, Kobayashi, Mori, Takahashi & Taniyama (1969)

Tableau 2. Polyméres a chaine macromoléculaire paralléle a I'axe de symétrie principal du groupe spatial

Systéme quadratique

P4 Poly(1-butene) II
; Poly (4-methyl-1-pentene) I
14 Poly(vinylcyclopropane) I

Poly (3-cyclopentyl-1-propene)
Poly (m-methylstyrene)

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

Systéme hexagonal

P3,0uP3, Poly(oxymethylene) I
Poly(tetrafluoroethylene) II

P6,22 (?) a-Poly[ f-( p-chlorobenzyl) L-aspartate]

Systéme rhomboédrique

R3c Poly(trimethylene oxide) I1

Systéme orthorhombique

P222, 1,4-Poly(2-methylbutadiene), trans-f
Pben Poly( p-phenylene oxide)

Poly(ethylene oxalate)

Systéme monoclinique

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

A /o) Références

2(11/3) Turner-Jones (1963)

2(7/2) Chan (1966)

2(10/3) Noether (1967)

2(24/7) Noether (1967)

2 (40/11) Noether (1967)

2 (18/5) Natta, Corradini, Bassi & Fagherazzi (1968)
2 (9/5) Uchida & Tadokoro (1967)

1(15/7) Clark & Muus (1962)

3(18/5) Takeda, Ittaka & Tsuboi (1970)

8(1/1) Tadokoro, Takahashi, Chatani & Kakida (1967)
4(1/1) Fisher (1953)

7(2/1) Boon & Magré (1969)

6 (2/1) Ueda, Chatani & Tadokoro (1971)

4(1/1) Okuda (1964)

2(1/1) Bunn (1948)
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Lorsque I'hélice est dégénerée, sa classe peut étre
élevée (A = 1 a A = 8). Pour certains familles de
polymeéres, une grande valeur de 4, correspondant a
une longueur importante de 'unité monomeére, conduit
a un empilement du groupe 3: il semble apparaitre une
taille critique.

Groupe 3. Polyméres dont I'axe de la chaine macro-
moléculaire présente une orientation quelconque par
rapport aux éléments de symétrie de la structure. Nous
rangerons dans cette catégorie tous les polyméres qui
cristallisent dans le systéme monoclinique avec un axe
de chaine non paralléle a 1’axe binaire et les polymeéres
tricliniques.

Les polymeéres de ce groupe sont moins faciles a
caractériser sur le plan de I’hélicite. En effet, appartien-
nent a ce groupe aussi bien des macromolécules de
classe faible et de conformation simple que des macro-
molécules de classe élevée a hélices dégénérées.
Cependant, a part quelques cas, tels que le poly-
propylene, les polymeéres de ce groupe ont une longue
unité de répétition le long de la chaine. Cette longueur
peut atteindre 29,8 A 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 polymeére a été rapportée
dés 1929 (Staudinger & Signer, 1929). Cependant, la
visualisation et la compréhension du mode de cristal-
lisation des macromolécules a partir de solutions
diluées datent des travaux indépendants de Till (1957),
Keller (1957) et Fischer (1957). L’emploi simultané de
la microscopie et de la diffraction électronique a alors
permis de relier sans ambiguité la morphologie a la
structure.

Quel que soit celui des groupes que nous venons de
définir auquel appartient le polymére, le ‘cristal’ obtenu
par croissance a partir d’une solution diluée présente les
meémes caractéristiques.

STRUCTURE, MORPHOLOGIE ET MACLES DES POLYMERES

Les chaines macromoléculaires s’organisent paral-
lélement les unes aux autres, au besoin en se repliant, de
fagon a former des cristaux lamellaires. Les dimen-
sions latérales de ces édifices sont de 'ordre de quelques
um, alors que leur épaisseur n’excéde pas en général
200 A, dans les cas ou la croissance en spirales
n’intervient pas notablement (‘monolayered crystals’).
Il faut noter que cette épaisseur inclut les zones de
repliements et de bouts de chaines rejetés vers la
surface.

L’épaisseur est de 'ordre de quelques dizaines de
mailles, a peine moins que pour les monocristaux
observés dans les couches minces. Les deux types de
cristaux ne sont cependant pas comparables:
I’épaisseur du film mince est limitée arbitrairement
durant sa préparation, alors que le polymere cristallise
dans les meilleures conditions d’environnement, en
solutions trés diluées. En fait, comme la macro-
molécule préexiste dans la solution, il n’y a pas
croissance au sens habituel du terme dans sa direction.
La chaine macromoléculaire traverse plusieurs mailles
et ce caractére ‘infini’, par rapport aux caracteére fini de
la maille est en quelque sorte révélé par la morphologie:
la dimension la plus faible du ‘cristal’ correspond a la
direction de la chaine.

Cette épaisseur est en effet totalement indépendante
de la périodicité le long de la chaine, alors que les
dimensions latérales du cristal sont en accord avec les
paramétres de la maille dans les directions correspon-
dantes: la direction d’allongement maximal coincide
toujours avec la périodicité la plus courte.

L’anisotropie est générale et indépendante des
conditions de croissance, du solvant employé et de la
nature chimiques du composé. Ainsi, si la chaine 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 a I’épaisseur possible du cristal.

Cette anomalie par rapport aux observations
morphologiques habituelles a conduit certains auteurs
(Niegisch & Swan, 1960) a envisager une définition
particuliére de la maille d’un tel cristal: I’épaisseur de la

Tableau 3. Polymeéres a chaine macromoléculaire dont 'axe est en orientation quelconque par rapport aux
éléments de symétrie de la structure

A (u/t)
Systéme monoclinique
P2, Nylon 10, y 112/1)
P2/a Poly(trans-cyclododecene) 10 (1/1)
P2./a Poly(ethylene oxide) 3(7/2)
C2/c Poly(hexamethylene oxide) 7(2/1)
C2/c Polypropylene 2 (3/1)
Systeme triclinique
Pi Poly(ethylene terephtalate) 12 (1/1)
Poly(m-xylylene adipamide) 16 (1/1)

Références

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 plutét la longueur de la chaine entre les deux
repliements, serait prise comme période de la maille
dans cette direction, la période de repétition de la
macromolécule n’étant plus qu’une ‘sous-période’. Une
telle formulation est contraire a la définition méme du
cristal, édifice triplement périodique. Il n’est également
plus possible de parler d’espéce cristalline, puisque
chaque entité est caractérisée par une période propre!

Il faut accepter que ces édifices périodiques ne soient
pas des cristaux, au sens cristallographique normal du
terme. McCullough (1962) décrit ainsi cette situation:
‘Un systéme ordonné homogéne peut étre représenté, en
général, par un réseau de trois familles d’hélices
circulaires qui se coupent. Il apparait immédiatement
que les réseaux cristallins sont seulement des cas
dégénérés de ce systéme général de réseau, ou la
courbure et la torsion de toutes les courbes du réseau
sont égales a zéro.... Un autre cas intéressant est celui
ou deux familles de courbes du réseau dégénérent, alors
que la troisiéme garde son caractére hélicoidal. De
nombreuses structures de polyméres publiées peuvent
étre représentées par un tel réseau’.

Ces deux types de réseau sont schématisés par
Shubnikov & Koptsik (1974) de la maniére suivante: le
cristal est un ‘discontinuum périodique tridimen-
sionnel’. L’entité ordonnée formée par les polyméres
sera un ‘continuum spatial ayant un axe de translation
continu’.

II. Faciés et loi de Bravais

Le plan cristallographique paralléle a la surface de la
lamelle est le plan orthogonal ou quasi-orthogonal aux
chaines macromoléculaires. Pour les polyméres des
groupes 1 et 2, ce plan est strictement orthogonal aux
chaines. Il a des indices de Miller simples (007), et une
densité réticulaire €levée. Pour les polyméres du groupe
3, la situation est différente: le plan considéré n’est que
quasi-perpendiculaire aux chaines, ses indices sont
quelconques et peuvent étre élevés pour les polyméres
tricliniques. Déja, pour le polyoxyethylene et le poly-
propylene, monocliniques avec la molécule paralléle a
Paxe ¢, ce plan a respectivement les indices (104) et
(6035). La densité réticulaire de ces plans est faible,
bien qu’ils soient les plus fréquents et les plus étendus.

La loi d’Hauy conduit a dire que les faces d’un cristal
sont des plans dont les indices sont faibles. Bravais a
précisé que ces sont des plans de grande densité
réticulaire. Ces lois ne peuvent s’appliquer strictement
dans tous les cas aux faces supérieures des cristaux
lamellaires de polyméres. Si, par contre, on les
interpréte en tenant compte de la nature particuliére des
milieux étudiés, elles peuvent €tre considérées comme
parfaitement vérifiées.

En effet, les chalnes macromoléculaires, assimilables
en premiére approximation a des cylindres, réalisent le
meilleur empilement compact possible. Un plan
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orthogonal a leur direction d’allongement coupe donc
toutes les chalnes. Un réseau bidimensionnel peut étre
defini (Fig. 1) en prenant comme neeuds toutes les inter-
sections de ce plan avec les axes d’un ensemble de
chaines identiques au sens conformationnel (elles sont
également identiques dans la structure tridimen-
sionnelle).

Le réseau bidimensionnel direct (a’,b’) ainsi défini a
pour réseau réciproque le plan du réseau réciproque
habituel orthogonal aux chaines, tel qu’il apparait sur
les diagrammes de diffraction électronique du mono-
cristal, avec les conditions suivantes:

a' =1/a*sin y* a' 1 b*c

b'=1/b*siny* b’ 1 a*c

(c axe des chaines).

Les plans (hk0) conservent leur notation dans ce réseau
(Fig. 2).

Le plan morphologique que nous considérons est,
dans le réseau (a',b’,c), décrit par des indices simples et,
surtout, il présente la plus grande densité réticulaire
dans cette direction de plan, suivant la nouvelle
deéfinition des nceuds. C’est alors logiquement un plan
du faciés.

Fig. 2. Relations entre le réseau direct normal, le réseau réciproque
correspondant et le réseau bidimensionnel.
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III. Faciés et loi de Donnay & Harker

Les faces verticales définissant la géométrie de la
lamelle sont des plans en zone, I’axe de z6ne étant 'axe
des macromolécules. Une macromolécule est I’'exemple
idéal des ‘chaines de liaisons périodiques’ définies par
Hartman & Perdok (1955), puisque faite d’une suc-
cession ininterrompue d’atomes assemblés par des
liaisons covalentes. Les faces verticales observées,
paralléles aux N chaines de la maille, sont des ‘faces
planes’, suivant la terminologie de ces auteurs, toujours
présentes.

L’existence et le développement relatif de chacune
d’entre elles illustrent bien la loi de Donnay & Harker
(1937). Un classement des plans structuralement
possibles et probables suivant 'ordre décroissant de
leurs espacements peut étre fait en mesurant les
longueurs des vecteurs réciproques qui les représentent.
Pour le polyoxyethylene (PEO), par exemple, 'ordre
des plans est: (010), (100), (020), (110), (120).

L’absence des réflexions 100 et 010 due aux
extinctions systématiques du groupe P2,/a réduit cette
liste. Les formes {020}, {110} et {120} sont observées
couramment, {120} apparaissant la premiére (Lotz &
Kovacs, 1966).

Une des conséquences de la loi de Donnay & Harker
est que des polyméres cristallisant dans des systémes
différents forment des cristaux ayant la méme
morphologie, lorsque leurs réseaux réciproques ont des
plans similaires orthogonalement a la chaine: le
polyéthyléne orthorhombique et le Nylon, mono-
clinique, donnent les mémes cristaux en losanges.
L’observation montre que la symétrie ou la pseudo-
symétrie du diagramme de diffraction coincide avec
celle du cristal observé en microscopie électronique.
Des faces non équivalentes, étant donné la structure
tridimensionnelle, prennent le méme développement.
Ainsi pour le PEO, les faces {110} et {110} d’une part,
{120} et {120} d’autre part ne peuvent étre différen-
ciées. Cette interprétation de la loi de Donnay &
Harker permet de décrire par exemple la morphologie
des germes et des cristaux de PEO. Le diagramme
montre une pseudo-symeétrie carrée, visible au niveau
des réflexions 120, qui sont les plus intenses, illustrant
bien le mode d’empilement des macromolécules a
courte distance. Les faces de ce type croissent d’abord,
formant un cristal carré, puis les autres faces apparais-
sent, révélant la symétrie vraie (2mm).

Macles

Les cristaux de polyméres sont souvent maclés. Les
macles de croissance sont fréquentes, surtout si on
utilise la méthode d’autoensemencement décrite par
Blundell, Keller & Kovacs (1966), mais des macles par
déformation (Frank, Keller & O’Connor, 1958; Haas
& Geil, 1966) ou au cours de transformations poly-

STRUCTURE, MORPHOLOGIE ET MACLES DES POLYMERES

morphiques ont été également observées (Holland &
Miller, 1964; Hay & Keller, 1970).

Les premiéres descriptions de macles de mono-
cristaux obtenus a partir de solutions diluées datent de
Keller & O’Connor (1958). Dés cette date, I’'emploi
simultané de la microscopie et de la diffraction
électronique a permis dans un certain nombre de cas de
caractériser complétement les macles observées (plan
de macle, obliquité, indice).

L’aspect géométrique des problémes posés par les
édifices maclés a été élucidé par Friedel (1926): les
conditions qu’il a proposées et qui sont considérées
comme nécessaires permettent non seulement d’expli-
quer a posteriori, mais également de prévoir, dans un
réseau donné, les macles probables. Une telle prévision
a été faite par Wittmann (1971) pour le polyethylene et
les macles calculées ont été observées. Le polyethylene
appartient au groupe 1, qui de méme que le groupe 2
rassemblent des structures avec le réseau desquelles des
calculs semblent compatibles, I’axe de la macro-
molécule étant confondu ou paralléle a un axe du
réseau.

Les calculs réalisés pour quelques polymeéres du
groupe 3 éliminent toute macle éventuelle, car il n’existe
pas, dans la maille tridimensionnelle, de plans quasi-
orthogonaux a des rangées d’indices simples, condui-
sant a des obliquités et des indices convenables. Et cela,
en tenant compte du fait que ‘les conditions requises
pour I’existence de ces modes (de maclage) sont moins
contraignantes dans le cas des polyméres et qu’en
particulier I'obliquité des macles formées peut étre
supérieure aux valeurs habituellement rencontrées pour
les substances simples’ (Wittmann, 1971).

En fait, plusieurs macles ont été observées pour ces
polyméres. Faut-il voir la une anomalie aux régles de
Friedel ou ne pas appeler ces édifices ‘macles’, alors que
pourtant leur fréquence est élevée et que les relations
géomeétriques entre les deux individus sont trés bien
définies au niveau du réseau réciproque? Nous allons
essayer de montrer qu'on peut appliquer ces régles,
mais dans un réseau autre que le réseau tridimen-
sionnel habituel.

La présence des chaines macromoléculaires infinies
implique que seuls des plans en z6ne avec leur axes
peuvent jouer le role de plan de composition: ainsi pour
les structures monocliniques ou la chaine est paralléle a
¢, le plan de macle observé est du type (7%0), ce qui est
rare dans ce systéme (Wolten & Chase, 1964).

Un édifice maclé est stable si I’énergie réticulaire de la
z0ne d’accolement, commune aux deux individus, est a
peine supérieure a celle du cristal parfait. Pour un
cristal de polymére, la contribution énergétique des
interactions entre chaines est faible, car due essentielle-
ment a des liaisons de van der Waals ou quelquefois des
liaisons hydrogéne. Il est donc possible de déformer
localement I’empilement, ce qui permet des macles
parfois nombreuses pour une méme espéce.
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Les modes d’empaquetage se déduisent géométrique-
ment de la symétrie de la section orthogonale de la
chaine, en application directe des théories de
Kitaigorodsky (1961): le probléme devient purement
bidimensionnel. Nous avons caractérisé antérieure-
ment le réseau décrivant cet empilement qui pour les
polyméres des groupes 1 et 2 coincide avec le réseau
direct. Les régles de Friedel restreintes a deux dimen-
sions et appliquées a ce réseau permettent encore la
prévision et la codification des macles.

Elles sont possibles, si les rapports:

a'?:b'? (réseau rectangle)
a't:b'?:a’ b’ cos y' (réseau oblique)

approchent des nombres rationnels, et probables si les
conditions de pseudo-orthogonalité sont vérifiées:

ar2

ou

al r
" (@’ +b' v cosy’) 27 (a' u' cosy' + b'v').

L’indice, enfin, ne doit pas étre trop grand.

L’application de ce raisonnement aux macles du
polyoxyethylene (Kovacs, Lotz & Keller, 1969) per-
met, en prenant les paramétres de Price & Kilb (1962),
d’associer au plan de macle (120) la rangée pseudo-
normale [210]’. L’obliquité est inférieure a 10’ et
Pindice 4.

Pour le polypropylene, le rapport b'%/a’? égal 4 10,01

permet de nombreuses relations de pseudo-
orthogonalité:

Plan Rangée Obliquité 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 identifié, mais hélas a partir de la
morphologie seulement, les macles suivant les plans
(120), (150) et (170). Le tableau ci-dessus montre que
les deux premiéres sont théoriquement probables. I
conviendrait de poursuivre les études et de confirmer
par la diffraction I’existence de la troisiéme observation.

Conclusion

Friedel, discutant au début du siécle les anomalies a la
loi de Bravais, pressentait que le ‘motif’ en était peut-
étre responsable. Il espérait que la détermination des
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structures a partir des diagrammes de diffraction X
apporterait des éclaircissements au probléme. Donnay
& Harker, profitant des informations apportées par
cette méthode, ont répondu a cette espérance, en
montrant le réle déterminant des éléments de symeétrie
de position. Ils ont ainsi réduit le ‘gap’ entre les
cristallographes morphologistes et structuralistes. Mais
cette loi est encore purement géometrique et ne rend
pas compte de la nature des atomes, de leur charge et
de leurs liaisons. Hartman & Perdok (1955) ont comblé
le fossé en mettant en évidence I'importance des chaines
de liaisons périodiques qui contrdlent I’apparition des
formes. Nous avons essayé de montrer I'influence de ce
facteur dans le cas extréme: une chaine ininterrompue
de liaisons covalentes fortes, créant un motif infini.

Si I’axe de la chaine est paralléle a I’axe principal du
réseau ou confondu avec celui-ci lorsqu’il s’agit d’un
axe hélicoidal normal générant la macromolécule, les
lois classiques décrivent bien la morphologie et les
macles des cristaux obtenus a partir de solutions
diluées. Quand, par contre, ’affinité entre la symétrie de
la chaine et celle du réseau disparait, le motif devient
prépondérant.

Le réseau qui permet d’expliquer le faciés des entités
ordonnées appelées a tort ‘cristal’ n’est plus le réseau
tridimensionnel tel qu’il est deduit des diagrammes de
fibres, mais le réseau bidimensionnel orthogonal aux
chaines caractérisé par le diagramme de diffraction
électronique.

Les propriétés de ce réseau, comme nous l’avons
deéfini, font qu’il est possible de décrire la morphologie
et de prévoir les macles des cristaux a partir des seules
observations microscopiques. Les informations ainsi
obtenues sont fort précieuses lors de la détermination
de la structure du polymeére.

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