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Résumé

Afin d’apporter un maxinmun d’éléments de compréhension quant au comportement mécanique des composites thermoplastiques renforcés de fibres courtes, la
présente contribution propose une démarche multi-échelle par champs complets. Pour ce faire, des maillages de VER (Volumes Élémentaires Représentatifs) ont
été générés avec un positionnement aléatoire des fibres tandis que leurs orientations sont distribuées selon une ODF (Orientation Distribution Function). Ces VERs
présentent une périodicité par construction assurant ainsi une transition d’échelle par homogénéisation périodique. Le comportement à l’échelle macroscopique
est ainsi déterminé à partir de simulations par éléments finis de ces VERs, intégrant les lois de comportement spécifiques des constituants et plus particulièrement
celui de la matrice thermoplastique décrit ici par un modèle viscoélastique-viscoplastique avec endommagement ductile. L’approche proposée permet ainsi de
visualiser les mécanismes locaux de déformation et de dégradation et d’en analyser l’influence sur la réponse macroscopique du composite lors de chargements
monotones, persistants et cycliques.

Abstract

Aiming at providing a better understanding regarding their mechanical behaviour, a full-field multi-scale approach dedicated to short fibre reinforced thermoplastics
is proposed in this work. This approach is based on a mesh generation tool for matrix-inclusion Representative Volume Elements (RVE) featuring periodicity by
construction. Basically, fibres are randomly positioned within the RVE while their orientations are distributed according to an Orientation Distribution Function
(ODF). At the microscopic scale, while the fibres are assumed to be elastic, the behaviour of the thermoplastic matrix is described by phenomenological
multi-mechanism constitutive model accounting for viscoelasticity, viscoplasticity and ductile damage. The proposed approach thus enables to visualize the local
deformation and degradation mechanisms occurring at the microscopic scale while analysing their influence on the macroscopic response of the composite upon
monotonic, persistent and cyclic loadings.

Mots Clés : Thermoplastiques renforcés de fibres courtes, Modélisation multi-échelle, Génération de microstructures, Comportement non-linéaire.
Keywords : Short fibre reinforced thermoplastics, Multi-scale modelling, Microstructure generation, Non-linear behaviour.

1. Introduction

Dans le contexte actuel de transition écologique, les composites thermoplastiques renforcés de fibres courtes, de par leurs bonnes
propriétés mécaniques associées à de faibles masses volumiques, présentent un intérêt évident pour l’industrie des transports. Malgré
cela, la difficulté d’appréhension de ce type de composite en matière de comportement mécanique fait que leur utilisation reste encore
marginale dans les composants structuraux. En effet, le comportement mécanique de ces composites est fortement influencé par la
microstructure, elle-même conditionnée par le procédé d’injection, ainsi que les mécanismes d’endommagement couplés à la rhéologie
de la matrice thermoplastique.

Afin d’apporter un maximun d’éléments de compréhension quant au comportement mécanique de ces composites, la présente contribu-
tion propose une démarche multi-échelle par champs complets. Cette dernière se base sur un outil de génération de microstructures [1, 2]
et sur une loi de comportement viscoélastique-viscoplastique avec endommagement ductile [3, 4] pour décrire la matrice thermoplas-
tique. Le modèle multi-échelle qui en résulte est appliqué au cas du PA66GF30 (Polyamide 66 chargé de fibres de verre à 30% en masse).

2. Modélisation multi-échelle à champs complets

La modélisation multi-échelle d’un composite fait généralement intervenir un Volume Elémentaire Représentatif (VER) décrivant la
géométrie de la microstructure sur laquelle il est possible d’évaluer sa réponse mécanique de sorte que celle-ci soit représentative de
l’ensemble du composite dans sa globalité. Si les dimensions du VER sont suffisamment faibles par rapport au milieu macroscopique
considéré, il devient alors possible d’établir une séparation entre les échelles macroscopique et microscopique. Ainsi, comme le montre
la Figure 1, au sein d’un domaine matériel macroscopique 𝔅 virtuellement homogène, tout point matériel macroscopique 𝒙 peut être
associé à un VER défini par un domaine hétérogène 𝔅 dans lequel tout point matériel microscopique est noté 𝒙. Les déplacements
macroscopiques et microscopiques 𝒖 et 𝒖 sont alors régis par les équations macroscopiques et microscopiques, données dans la Table 1.

A partir de là, l’étape d’homogénéisation consiste à déduire le comportement macroscopique du composite 𝝈[𝜺], défini implicitement
par les caractéristiques géométriques du VER ainsi que par les lois de comportement des constituants à l’échelle microscopique 𝝈[𝜺].
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Fig. 1. – Séparation entre les échelles macroscopique et microscopique.

Equations Echelle macroscopique Echelle microscopique

∀𝒙 ∈ 𝔅, ∀𝑡 ∀𝒙 ∈ 𝔅, ∀𝒙 ∈ 𝔅, ∀𝑡

Equilibre ∇𝒙 · 𝝈 + 𝒇 𝑣 = 0 ∇𝒙 · 𝝈 = 0

Déformations 𝜺 =
1
2

(
∇𝒙𝒖 + (∇𝒙𝒖)T

)
𝜺 =

1
2

(
∇𝒙𝒖 + (∇𝒙𝒖)T

)
Lois constitutives 𝝈 = 𝝈[𝜺] 𝝈 = 𝝈[𝜺]

Tab. 1. – Equations régissant le mouvement d’un point matériel macroscopique et microscopique.

Afin d’assurer une connexion entre les équations microscopiques et macroscopiques, les contraintes et déformations macroscopiques
sont identifiées en considérant la moyenne de leurs contreparties microscopiques au sein du VER [5, 6, 7]. En utilisant le théorème de
divergence, ces quantités peuvent aussi être liées aux vecteurs de traction et de déplacement appliqués sur ses frontières du VER :

𝝈(𝒙, 𝑡) = 1
𝑉

∫
𝔅

𝝈(𝒙, 𝒙, 𝑡) d𝑉 =
1
𝑉

∫
𝜕𝔅

𝝈(𝒙, 𝒙, 𝑡) · 𝒏(𝒙) ⊗ 𝒙 d𝑆, (Eq. 1)

𝜺(𝒙, 𝑡) = 1
𝑉

∫
𝔅

𝜺(𝒙, 𝒙, 𝑡) d𝑉 =
1

2𝑉

∫
𝜕𝔅

(
𝒖(𝒙, 𝒙, 𝑡) ⊗ 𝒏(𝒙) + 𝒏(𝒙) ⊗ 𝒖(𝒙, 𝒙, 𝑡)

)
d𝑆. (Eq. 2)

En supposant qu’il puisse être représenté comme un élément répétitif, le VER peut être idéalisé comme une cellule unitaire sur laquelle
des conditions de périodicité s’appliquent [8]. Le champ de déplacement microscopique 𝒖 peut alors se décomposer en une partie affine
impliquant la déformation macroscopique 𝜺, à laquelle s’ajoute une fluctuation périodique 𝒖′, ainsi qu’un éventuel mouvement de corps
rigide 𝒖0 :

𝒖(𝒙, 𝒙, 𝑡) = 𝜺(𝒙, 𝑡) · 𝒙 + 𝒖′ (𝒙, 𝒙, 𝑡) + 𝒖0 (𝒙, 𝑡), ∀𝒙 ∈ 𝔅. (Eq. 3)

Etant donnée la nature périodique de la partie fluctuante, 𝒖′ prend des valeurs égales pour chaque paire de points opposés, 𝒙+ et 𝒙− , sur
le contour de la cellule unitaire 𝜕𝔅 :

𝒖′ (𝒙, 𝒙+, 𝑡) = 𝒖′ (𝒙, 𝒙− , 𝑡), ∀𝒙+, 𝒙− ∈ 𝜕𝔅. (Eq. 4)

En combinant Eq. 3 avec Eq. 4, la condition de périodicité peut se reformuler en fonction de 𝒖, tout en impliquant directement le tenseur
de déformation macroscopique 𝜺 :

𝒖(𝒙, 𝒙+, 𝑡) − 𝒖(𝒙, 𝒙− , 𝑡) = 𝜺(𝒙, 𝑡) · (𝒙+ − 𝒙−), ∀𝒙+, 𝒙− ∈ 𝜕𝔅, (Eq. 5)

définissant ainsi les conditions aux limites du problème microscopique (cf. Table 1). Le comportement macroscopique 𝝈[𝜺] peut alors
se déduire de la solution du problème microscopique et des relations de connexion entre les échelles macroscopique et microscopique,
Eq. 1 et Eq. 2. Une telle solution peut être aisément traitée par la méthode des éléments finis, à l’aide d’un maillage de la cellule unitaire,
sur laquelle les conditions de périodicité sont appliquées [9, 10, 4, 11].

3. Génération de microstructures

Bien que les composites renforcés de fibres courtes possèdent une microstructure de nature aléatoire, il est nécessaire d’introduire de
manière artificielle une périodicité dans la construction des VERs. Cela permet en effet d’utiliser les conditions de périodicité (Eq. 4)
et ainsi de se placer dans le cadre rigoureux qui en résulte.
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Fig. 2. – Construction des VERs par placement aléatoire des inclusions avec répétitions périodiques.

La génération de microstructures de ce type et leurs maillages éléments finis est assurée ici par une gamme d’outils developpés par [1, 2].
Comme le montre la Figure 2, le principe de cet outil est de placer automatiquement les inclusions une par une, de manière aléatoire
tout en évitant les interférences, au sein d’un VER initialement vierge de toute fibre. Afin d’assurer la périodicité par construction, le
placement des inclusions s’accompagne, s’il y lieu, d’une ou plusieurs répétitions périodiques. Ainsi, toute inclusion intersectant l’une
des faces du VER se voit automatiquement reportée sur la face opposée.

Dans le cas du PA66GF30, on notera que les fibres sont idéalisées par des inclusions de type capsule (cylindre avec deux demi-sphères
aux extémitées) avec un rapport longueur/diamètre de 22. La fraction volumique de fibres est quant à elle de 15.5% (correspondant à
30% en masse).

Dans les composites thermoplastiques renforcés de fibres courtes, la distribution des orientations de fibres est principalement condi-
tionnée par le procédé d’injection. Dans le cas de plaques injectées, on suppose généralement que toutes les fibres sont orientées dans
le plan selon un angle 𝜃 pour lequel 𝜃 = 0◦ correspond à la direction du Moulding Flow Direction (MFD). L’Orientation Distribution
Function (ODF) fournit alors une distribution discrétisée de la proportion de fibres 𝑃𝑖 pour chaque famille d’orientation 𝜃𝑖 . L’ODF
peut être obtenue soit par mesure tomographique, soit par simulation du procédé d’injection. Dans le cas du PA66GF30, la Figure 3a
montre l’ODF typiquement obtenue pour les plaques injectées [12]. Cette ODF met en évidence le fait que les fibres ont tendance à
principalement s’orienter le long du MFD.

Il est important de préciser que le VER compte un nombre de fibres 𝑁𝑖 nécessairement entier pour chaque famille d’orientation 𝜃𝑖 . Ce
nombre de fibres 𝑁𝑖 est calculé en arrondissant à l’entier le plus proche le produit entre la proportion correspondante 𝑃𝑖 et le nombre
total de fibres considéré dans le VER. Par conséquent, un nombre total de fibres suffisamment important peut être nécessaire pour
fidèlement reproduire l’ODF. Dans ce travail, des VERs contenant au total 97 fibres ont été considéré, ce chiffre offrant une relativement
bonne reproductibilité de l’ODF, comme le montre la Figure 3b, pour des maillages de tailles raisonnables (environ 200 000 noeuds
pour 1 200 000 éléments tétraédriques du premier ordre). 20 VERs ont ainsi été générés afin de rendre compte des variations potentielles
induites par le placement aléatoire des fibres et ainsi vérifier la bonne représentativité du VER. La Figure 4 montre quatre de ces VERs.
On précisera que le MFD a été placé le long de la diagonale des VERs afin de faciliter le placement des inclusions.

(a) ODF donnant la proportion de fibres 𝑃𝑖 pour chaque famille d’orientation
𝜃𝑖 .

(b) Nombre entier de fibres 𝑁𝑖 calculé pour chaque famille d’orientation 𝜃𝑖 ,
pour un total de 97 fibres dans le VER.

Fig. 3. – Orientation Distribution Function (ODF) typiquement obtenue pour une plaque injectée [12] et son approximation en nombre
entier pour un VER comptant 97 fibres au total.
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Fig. 4. – VERs générés automatiquement pour 97 fibres au total avec l’ODF donnée en Figure 3.

4. Loi de comportement de la matrice thermoplastique

Bien qu’il soit couramment admis que les fibres de verre se comportent de manière élastique, les matrices thermoplastiques quant
à elles présentent un comportement dissipatif bien connu combinant des propriétés solides et fluides tout en étant sujet à des méca-
nismes de dégradation [13]. Un tel comportement et décrit ici par le modèle précédemment développé par [3, 4] pour ce type de matériaux.

Les équations constitutives de ce modèle, résumées dans la Table 2, sont formulées dans le cadre de la thermodynamique [14, 15].
Elles intègrent les déformations viscoélastiques et viscoplastiques ainsi que de l’endommagement ductile selon le schéma rhéologique
représenté sur la Figure 5. Ce dernier consiste en un ressort soumis à une déformation élastique instantanée, 𝑁 branches viscoélastiques

Variable d’état Variable associée (loi d’état)
observable

𝜺 𝝈 =
𝜕Ψ

𝜕𝜺
= (1 − 𝐷)C𝑒 :

(
𝜺 −

𝑁∑︁
𝑖=1

𝜺𝑣𝑖 − 𝜺𝑝

)
Variables d’état Variables associées (lois d’état) Lois d’évolution

interne

𝜺𝑣𝑖 −𝝈𝑣𝑖 =
𝜕Ψ

𝜕𝜺𝑣𝑖
= (1 − 𝐷)C𝑣𝑖 : 𝜺𝑣𝑖 − 𝝈 ¤𝜺𝑣𝑖 =

𝜕𝜑∗

𝜕𝝈𝑣𝑖

=
V−1
𝑣𝑖

1 − 𝐷 : 𝝈𝑣𝑖

𝜺𝑝 −𝝈 =
𝜕Ψ

𝜕𝜺𝑝
¤𝜺𝑝 =

𝜕𝐹

𝜕𝝈
¤𝜆 =

3
2

Dev(𝝈)
eq(𝝈)

¤𝑟
1 − 𝐷

𝑟 𝑅 =
𝜕Ψ

𝜕𝑟
= 𝐾𝑟𝑛 ¤𝑟 = − 𝜕𝐹

𝜕𝑅
¤𝜆 = ¤𝜆

𝐷 −𝑌 =
𝜕Ψ

𝜕𝐷
¤𝐷 =

𝜕𝐹

𝜕𝑌
¤𝜆 =

(
𝑌

𝑆

)𝛽 ¤𝑟
1 − 𝐷

Multiplicateur Surface de charge Actif ( ¤𝜆 = ¤𝑟 > 0) si 𝑓 > 0

𝜆 = 𝑟 𝑓 =
eq(𝝈)
1 − 𝐷 − 𝑅(𝑟) − 𝑅0

〈
𝑓
〉
+ = 𝐻 ¤𝑟𝑚

Tab. 2. – Equations constitutives de la loi de comportement de la matrice thermoplastique.
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Fig. 5. – Schéma rhéologique de la loi de comportement de la matrice thermoplastique.

de Kelvin-Voigt, chacune étant soumise à une déformation viscoélastique 𝜺𝑣𝑖 , et une branche viscoplastique soumise à une déformation
viscoplastique 𝜺𝑝 s’accompagnant d’un écrouissage 𝑟 . Par ailleurs, l’endommagement, considéré ici comme un phénomène isotrope est
décrit par la variable d’endommagement 𝐷. Il est à noter que la viscoplasticité et l’endommagement évoluent ici de manière couplée
via un multiplicateur commun 𝜆 [16], ce dernier étant égale à la variable d’écrouisage : 𝜆 = 𝑟.

Ce type de modélisation permet de capturer quelques effets bien connus des polymères thermoplastiques tels que la dépendance à la
vitesse de sollicitation, le fluage, la relaxation, ainsi que le couplage de ces effets avec l’endommagement. Une campagne d’essais
préalablement effectuée sur le PA66 non renforcé a permis d’identifier et de valider la loi de comportement proposée pour la matrice
[4].

5. Réponse macroscopique du composite

Le modèle multi-échelles est utilisé pour simuler des essais sur éprouvettes PA66GF30#0◦, PA66GF30#45◦ et PA66GF30#90◦, sur
lesquelles le MFD est orienté à 0◦, 45◦ et 90◦, respectivement, par rapport à l’axe de chargement ®𝑥 (cf. Figure 6).

Des essais de traction monotones sont effectués avec une vitesse de déformation de 𝜀𝑥𝑥 ≈ 5 × 10−4 s−1. Comme le montre la Figure
7a, chaque essai est simulé avec les 20 microstructures générées, puis les résultats sont comparés aux données expérimentales. Ces
simulations montrent bien que les variations dues au placement aléatoire des fibres restent faibles, ce qui démontre qu’un VER conte-
nant 97 fibres permet ici d’obtenir une bonne représentativité de la réponse mécanique du composite. Malgré certains écarts avec les
données d’essais, l’approche proposée retranscrit les tendances observées et notamment l’anisotropie globale du composite résultant
des différentes orientations de fibres décrites par l’ODF. Si la réponse monotone de l’éprouvette PA66GF30#45◦ est relativement bien
prédite par le modèle multi-échelle, il est à noter que ce dernier surestime la réponse en contrainte des éprouvettes PA66GF30#0◦ et
PA66GF30#90◦. A l’échelle microscopique, les Figures 7b, 7c et 7d montrent que les fibres orientées dans la direction de la contrainte
macroscopique 𝜎𝑥𝑥 ont tendance à préférentiellement reprendre les efforts. En ce qui concerne les mécanismes de dégradation dans la
matrice, l’endommagement s’initie au niveau des têtes de fibres et se developpe ensuite progressivement le long des fibres. On notera
que ce type de mécanisme a déjà été observé expérimentalement [17, 18, 19], tel qu’illustré sur la Figure 7e. Toutefois, il important de
souligner que le modèle multi-échelle n’intègre pas les phénomènes de décohésion au niveau des interfaces fibre-matrice. Cela peut donc
expliquer les écarts observés entre les réponses simulées et les données expérimentales (cf. Figure 7a), notamment en ce qui concerne les
éprouvettes PA66GF30#0◦ et PA66GF30#90◦ où les mécanismes de décohésions d’interfaces semblent être particulièrement impliqués.

Un essai de fluage-recouvrance est également effectué sur une éprouvette PA66GF30#45◦ (cf. Figure 6b) dont la réponse monotone était
bien reproduite par le modèle muti-échelle. Lors de cet essai, la Figure 8a montre que l’éprouvette est maintenue sous une contrainte de
50 MPa pendant environ 300 secondes, durée pendant laquelle le matériau flue sous l’action de la charge constante. A l’issue de cette
phase de fluage, l’éprouvette est ensuite laissée dans un état quasi-libre de contrainte pour encore environ 300 secondes. Pendant cette
phase, une partie de la deformation est alors progressivement récupérée, c’est la phase de recouvrance. Là aussi, cet essai est simulé avec
les 20 microstructures générées. La Figure 8b montre les réponses en déformation obtenues. Ces dernières mettent bien en évidence le
caractère visqueux du composite induit par loi de comportement de la matrice PA66 qui est bien retranscrit à l’échelle macroscopique.
Les Figures 8c et 8d montrent les champs locaux d’endommagement dans la matrice ainsi que la contrainte de von Mises dans les fibres

(a) Eprouvette avec le MFD orienté à 0◦ par rapport
à l’axe de charge ®𝑥.

(b) Eprouvette avec le MFD orienté à 45◦ par rapport
à l’axe de charge ®𝑥.

(c) Eprouvette avec le MFD orienté à 90◦ par rapport
à l’axe de charge ®𝑥.

Fig. 6. – Eprouvettes PA66GF30#0◦, PA66GF30#45◦ et PA66GF30#90◦, avec le Moulding Flow Direction (MFD) orienté à 0◦, 45◦ et
90◦, respectivement.
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(a) Contrainte macro. 𝜎𝑥𝑥 vs. déformation macro. 𝜀𝑥𝑥

(b) Champs locaux d’endommagement dans la matrice (à gauche) et de
contrainte de von Mises dans les fibres (à droite) à 𝜀𝑥𝑥 = 0.02 pour la si-
mulation de l’essai sur éprouvette PA66GF30#0◦.

(c) Champs locaux d’endommagement dans la matrice (à gauche) et de
contrainte de von Mises dans les fibres (à droite) à 𝜀𝑥𝑥 = 0.04 pour la si-
mulation de l’essai sur éprouvette PA66GF30#45◦.

(d) Champs locaux d’endommagement dans la matrice (à gauche) et de
contrainte de von Mises dans les fibres (à droite) à 𝜀𝑥𝑥 = 0.04 pour la si-
mulation de l’essai sur éprouvette PA66GF30#90◦.

(e) Mécanismes d’endommangement observés expérimentalement[17, 18, 19].

Fig. 7. – Simulations d’essais monotones sur éprouvettes PA66GF30#0◦, PA66GF30#45◦ et PA66GF30#90◦, avec le Moulding Flow
Direction (MFD) orienté à 0◦, 45◦ et 90◦, respectivement. Comparaison avec les données d’essais et les observations expérimentales.

au début et à la fin de la phase de fluage, à 𝑡 ≈ 10 s et à 𝑡 ≈ 310 s, respectivement. On peut ainsi constater que lors du fluage, la matrice
se plastifie et s’endommage par couplages rhéologiques, conduisant à un transfère de charge progressif de la matrice vers les fibres. Ces
dernières voient ainsi leurs niveaux de contrainte augmenter au fil du temps. Tout comme pour les essais monotones, les variations dues
au placement aléatoire des fibres restent limitées, confirmant l’aspect représentatif du VER choisi. La réponse prédite par le modèle
multi-échelle est par ailleurs assez proche des données expérimentales pour l’éprouvette PA66GF30#45◦.

Pour terminer, la simulation d’un essai cyclique sur une éprouvette PA66GF30#90◦ (cf. Figure 6c) est maintenant présentée. Lors
de cet essai, une contrainte de 60 MPa est appliquée cycliquement à 1 Hz, comme le montre la Figure 9a. En regardant la réponse
macroscopique du composite sur les Figures 9b et 9c, on constate que le composite flue sous l’effet de la contrainte moyenne, accumulant
ainsi de la déformation d’un cycle à l’autre. Cela s’accompagne d’une perte de raideur apparente due aux mécanismes de dégradation
à l’échelle microscopique. En effet, on peut voir sur la Figure 9d, que l’endommagement s’initie dans la matrice au niveau des têtes
de fibres et se developpe progressivement par couplage rhéologique, d’une manière analogue à ce qui a été observé pendant l’essai de
fluage-recouvrance (cf. Figure 8).

6. Conclusions et perspectives

La démarche d’analyse multi-échelle proposée ici a permis de simuler le comportement macroscopique d’un composite thermoplastique
renforcé de fibres courtes (PA66GF30). D’une manière analogue à de la microtomographie [17, 18, 19], l’approche par champs complets
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(b) Réponses en déformation macro. 𝜀𝑥𝑥 vs. temps 𝑡 .

(c) Champs locaux d’endommagement dans la matrice (à gauche) et de
contrainte de von Mises dans les fibres (à droite) au début de la phase de
fluage, à 𝑡 ≈ 10 s.

(d) Champs locaux d’endommagement dans la matrice (à gauche) et de
contrainte de von Mises dans les fibres (à droite) à la fin de la phase de fluage,
à 𝑡 ≈ 310 s.

Fig. 8. – Simulation d’essais de fluage-recouvrance sur éprouvette PA66GF30#45◦. Comparaison avec les données d’essais.
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(c) Contrainte macro. 𝜎𝑥𝑥 vs. déformation macro. 𝜀𝑥𝑥 pour les cycles 1, 10
et 100.

(d) Champs locaux d’endommagement à la fin des cycles 1, 10 et 100 (de
gauche à droite).

Fig. 9. – Simulation d’un essai cyclique sur éprouvette PA66GF30#90◦ (100 cycles à 1 Hz).

fournit une aide à la compréhension des mécanismes locaux de déformation, ainsi de leur impact sur la réponse macroscopique du
composite. Même si le modèle multi-échelle proposé ici s’avère déjà capable de reproduire quelques tendances, les mécanismes de
décohesion aux interfaces fibre-matrice restent encore à intégrer pour améliorer les résultats vis-à-vis des données expérimentales. Dans
cette optique, l’emploi de modèles de zones cohésives [20, 21, 22] dans la présente approche par champs complets sera prochainement
étudié. Par ailleurs, l’utilisation d’une loi de comportement non-locale pour la matrice [23, 24, 25] permettrait de traiter certains
phénomènes de localisation à l’échelle microscopique. Bien que difficilement applicable pour le calcul de structures, ce type d’approche
par champs complets donne toutefois accès à de nombreuses informations permettant d’enrichir les formulations par champs moyens
[26], ces dernières étant numériquement plus attractives pour les analyses de structures [27, 12, 28]. Par ailleurs, l’utilisation d’un
modèle multi-échelle par champs complets présente également un fort potentiel en vue d’alimenter en données virtuelles des modèles
de type "data-driven" formulés via des réseaux de neurones [29, 30].
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