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Kurzfassung

Die Markteinfliihrung neuer, effizienterer Halbleitermaterialien mit groRerer Bandliicke sowie geltende
gesetzliche Einschrankungen von bisherigen bleihaltigen Lotmaterialien sind die aktuellen Innovations-
treiber fir die Suche nach alternativen Fligetechnologien im Bereich der Aufbau- und Verbindungstechnik
der Leistungselektronik. Neben den steigenden Anforderungen an die Verbindungsmaterialien insbeson-
dere hinsichtlich ihrer Zuverlassigkeit bei zugleich erhéhten Einsatztemperaturen, spielt der Kostenfaktor
ebenfalls eine entscheidende Rolle. Vor diesem Hintergrund beschéftigt sich die vorliegende Doktorarbeit
mit der Modifizierung von Silbersintermaterialien mit nicht-silber Fillstoffen, um gezielt die Materialei-
genschaften allen voran die Temperaturwechselfestigkeit zu optimieren und zugleich die Kosten durch
einen reduzierten Silbergehalt zu senken.

Die Untersuchungsmethodik ist zweistufig aufgebaut. In der ersten Phase werden kommerziell verfligbare
Sinterwerkstoffe mit verschiedenen Fiillstoffen versetzt, welche sich in Material oder Pulvertyp unter-
scheiden. Diese werden anhand von relevanten KenngroRen der Leistungselektronik systematisch hin-
sichtlich ihrer Materialeigenschaften analysiert. Dabei werden neben der elektrischen und thermischen
Leitfahigkeit, die mechanische Scher- und Zugfestigkeit, sowie die Temperaturwechselfestigkeit ermittelt,
wobei die mechanische Zuverldssigkeit von besonderem Interesse ist. AnschlieBend werden die Eigen-
schaften der mit Fillstoff modifizierten Sinterpasten mit Hilfe eines Bewertungsschemas beurteilt. In der
zweiten Phase der Arbeit wird das Sintermaterial mit der favorisierten Pastenmodifikation weiter opti-
miert und die funktionalen Eigenschaften aus materialtechnischer Sicht betrachtet.

In der ersten Projektphase geht das Sintermaterial mit Zinn-Silber-Kupfer als Fllstoff (SAC-Sintermaterial)
mit den besten Eigenschaften hervor. In den weiterfiihrenden Untersuchungen der zweiten Projektphase
hat sich gezeigt, dass sich das SAC-Sintermaterial im Vergleich zu klassischen Sintermaterialien durch ein
zweiphasiges Geflige auszeichnet, wobei die gesinterte Silbermatrix durch lokal gebildete intermetallische
Phasen (AgsSn) verstarkt wird. Diese Gefligeveranderung bildet die Grundlage fur eine hohere mechani-
sche Festigkeit, insbesondere bei erhéhten Temperaturen, und sorgt weiterhin fiir eine signifikante Stei-
gerung der Temperaturwechselfestigkeit. Einen weiteren Vorteil stellt die hohe Temperaturstabilitat bei
gleichzeitigem Oxidationsschutz der Flgepartner dar. Zudem erméglicht die Modifikation mit SAC-Fll-
stoff eine sehr flexible Prozessierung in Anbetracht des Sinterprozesses und der geeigneten Bauteilend-
oberflachen.

Die Eignung der mit SAC-Fillstoff modifizierten Sinterpaste als Fligematerial fur zukinftige Leistungsmo-
dule mit SiC-Halbleitermaterialien unter der Verwendung eines moderaten Sinterprozesses konnte so-
wohl anhand von passiven Temperaturwechseltests als auch aktiven Lastwechseltests nachgewiesen wer-
den. Im Vergleich zum klassischen Ag-Sintermaterial (87 % Festigkeitsabfall), zeigte das modifizierte , SAC-
Sintermaterial” selbst nach 3000 Zyklen nur eine geringe Verdanderung der Haftfestigkeit (6 %). Ebenso
konnte eine signifikante Steigerung der charakteristischen Lebensdauer im aktiven Lastwechseltest nach-
gewiesen werden, obwohl die Warmeleitfahigkeit durch den SAC-Fiillstoff negativ beeinflusst wird.

Damit konnte im Rahmen dieser Arbeit aufgezeigt werden, dass klassische Ag-Sinterschichten durch nicht-
silber Fullstoffe hinsichtlich ihrer Materialeigenschaften, unter der Verwendung eines moderaten Sinter-
prozesses, modifiziert werden kénnen. Ferner konnten auf diese Weise die Materialkosten aufgrund des
geringeren Ag-Gehalts reduziert werden.






Abstract

The market launch of new, more efficient semiconductor materials with larger bandgaps and current legal
restrictions on solder materials containing lead are the current innovation drivers for the search for alter-
native joining technologies in the field of packaging and interconnection technology for power electronics.
In addition to the increasing demands on the joining materials, particularly regarding their reliability at
increased operating temperatures, the cost factor also plays a decisive role. Against this background, the
present doctoral thesis deals with the modification of silver sintering materials with non-silver fillers in
order to specifically optimize the material properties, above all the thermal shock resistance, and at the
same time to lower the costs by reducing the silver content.

The investigation methodology is based on a two-stage approach. In the first phase, commercially availa-
ble sinter materials are mixed with various fillers which differ in material or powder type. These are sys-
tematically analyzed with respect to their material properties on the basis of relevant power electronics
parameters. In addition to electrical and thermal conductivity, mechanical and tensile strength as well as
thermal shock resistance are determined, with mechanical reliability being of particular interest. Subse-
quently, the properties of the filler-modified sintered pastes are evaluated by means of an evaluation
matrix. In the second phase of the work, the sintered material with the favored paste modification will be
further optimized and the functional properties will be considered from a materials engineering point of
view.

In the first phase of the project, the sintered material with tin-silver-copper as filler (SAC sintered material)
outperformed the other modified sinter materials. In the further investigations of the second project
phase, it was shown that the SAC sintered material is characterized by a two-phase microstructure com-
pared with classical sintered materials, with the sintered silver matrix being reinforced by locally formed
intermetallic phases (Ag3Sn). This microstructural change forms the basis for higher mechanical strength,
especially at elevated temperatures, and also ensures a significant increase in thermal shock resistance.
A further advantage is the anti-oxidation properties which led to high-temperature stability of the joining
partners. In addition, modification with SAC filler allows very flexible processing in terms of the sintering
process and the suitable component end surfaces.

The suitability of the sinter paste modified with SAC filler as a joining material for future power modules
with SiC semiconductor materials using a moderate sintering process was demonstrated by both passive
temperature cycling tests and active power cycling tests. Compared to the classical Ag sintered material
(87% strength decrease), the modified "SAC sintered material" showed only a slight change in bonding
strength (6 %) even after 3000 cycles. Similarly, a significant increase in characteristic life was demon-
strated in the active power cycling test, although the thermal conductivity was negatively affected by the
SAC filler.

This work demonstrated that classical Ag sintered materials can be modified by non-silver fillers with re-
spect to their material properties, using a moderate sintering process. Furthermore, the material costs
could be reduced due to the lower Ag content.
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1 Einleitung

Der leistungselektronische Sektor gewinnt im Zuge der gesetzlichen Klimaschutzziele zunehmend an Be-
deutung. Zu den Technologietreibern zdhlen in diesem Zusammenhang vor allem der Bereich der Ener-
gieerzeugung durch erneuerbare Energien sowie die elektrische Mobilitdt und der damit auch verbunde-
nen intelligenten Stromversorgung. Die Leistungselektronik bildet dabei das Bindeglied zwischen dem
Stromerzeuger und dem Energieverbraucher und ermdoglicht sowohl eine effiziente Umwandlung der be-
reitgestellten elektrischen Energie als auch die Steuerung von elektronischen Antrieben in Anlagen oder
Fahrzeugen.

In der Vergangenheit dienten vorwiegend bleihaltige Lotlegierungen als Verbindungsmaterialien in Leis-
tungsmodulen. Das gesetzliche Verbot von bleihaltigen Materialien in zukinftigen elektronischen Kom-
ponenten sowie neue Halbleitermaterialien mit gréRerer Bandlicke (engl. wide band gap - WBG) und
hoherer elektrischer Effizienz stellen derzeit die Innovationstreiber fir die Suche nach alternativen Ver-
bindungsmaterialien wie z.B. Diffusionslote, Gold-basierte Lote oder gesintertem Silber dar. Die WBG-
Halbleitermaterialien Siliziumkarbid (SiC) und Galliumnitrid (GaN) erméglichen den Betrieb bei Tempera-
turen oberhalb von 200 °C bei gleichzeitig hoheren Schaltfrequenzen, kleineren BauteilgréRen und damit
einhergehend hoheren Leistungsdichten. In Verbindung mit der Forderung nach einer hoheren Zuverlas-
sigkeit und deutlich steigenden Anforderungen an die Lebensdauer leistungselektronischer Baugruppen,
steigen auch die Anspriiche an das Verbindungsmaterial und die gesamte Aufbau-und Verbindungstech-
nik. GroRes Interesse gilt in diesem Zusammenhang insbesondere einer effizienten Entwdarmung und einer
hohen Temperaturwechselbestandigkeit.

Das Silbersintern hat sich als Niedertemperatur-Verbindungstechnik (NTV) seit Mitte der 2000er Jahre zu
einer vielversprechenden alternativen Verbindungstechnik zum Fligen von Halbleiterbauelementen im
Bereich der Leistungselektronik entwickelt. Bei der Ag-Sintertechnologie wird die Fligeverbindung zwi-
schen Halbleiterbauelement und Tragersubstrat in einem druckunterstiitzten Sinterprozess bei Tempera-
turen von 230 °C bis 250 °C durch Festphasendiffusion erzeugt. Dabei zeichnet sich die Ag-Sinterverbin-
dungsschicht insbesondere durch deren hohe thermische und elektrische Leitfahigkeit, sowie den hohen
Schmelzpunkt von 961 °C im Vergleich zu der verhaltnismaRig niedrigen Prozesstemperatur aus. Zudem
zeigen Sinterverbindungsschichten sowohl in passiven als auch in aktiven Temperaturwechseltests eine
signifikante Steigerung der Zuverladssigkeit gegenliber gangigen Létverbindungen. Dies ist vor allem auf
die hohere Festigkeit des gesinterten Silbers zurilickzufiihren. Aufgrund der iberaus positiven Materialei-
genschaften eignen sich Silbersinterschichten hervorragend als alternatives Verbindungsmaterial zum F-
gen von Halbleiterbauelementen. Ungeachtet dessen steigen die Anforderungen zukinftiger Leistungs-
modaule hinsichtlich ihrer Zuverlassigkeit und Lebensdauer sowie ihrer Kosteneffizienz weiter an. Dies ist
insbesondere vor dem Hintergrund von kostenintensiven Wartungsarbeiten, von beispielsweise Offshore-
Windkraftanlagen, zu sehen. Zudem stellt das Rohmaterial Silber fiir die leistungselektronischen Module,
im Vergleich zu gangigen Lotmaterialien, einen betrachtlichen Kostenfaktor dar. Aus diesem Grund wird
versucht die Sinterverbindungsschichten hinsichtlich ihrer Temperatur- und Temperaturwechselbestan-
digkeit gezielt mit metallischen oder keramischen Fiillstoffmaterialien zu optimieren und zeitgleich die
Materialkosten durch einen verringerten Silbergehalt zu reduzieren.
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Ziel dieser Arbeit ist es, klassische Silbersinterverbindungen systematisch durch nicht-silber Fillstoffe un-
ter der Verwendung eines moderaten Sinterprozesses zu modifizieren. Neben der Modifikation der Sin-
termaterialien mit Fullstoffen steht eine umfassende Materialcharakterisierung mit dem Fokus auf der
Zuverlassigkeit der Verbindungsschichten fiir zukiinftige Leistungsmodule mit SiC-Halbleiterbauelemen-
ten im Zentrum der Untersuchung. Dazu werden in einem ersten Schritt Silbersinterpasten mit verschie-
denen Fillstoffpulvern versehen, welche sich in Material oder Pulvertyp unterscheiden. Diese werden
anhand von relevanten KenngréRen der Leistungselektronik, wie der elektrischen und thermischen Leit-
fahigkeit, der mechanischen Scher- und Zugfestigkeit und der Temperaturwechselfestigkeit, untersucht
und anschlieBend mit Hilfe eines Bewertungsschemas beurteilt.

Die aus dem Fllstoffscreening hervorgehende favorisierte Pastenmodifikation wird im Zuge der Arbeit
einer umfassenden Materialuntersuchung unterzogen. Neben dem Einfluss des Fillstoffgehalts auf die
Materialeigenschaften, werden die mechanischen Eigenschaften sowohl im Zugversuch als auch im Zeit-
standversuch bei Temperaturen von bis zu 175 °C analysiert. Mit Hilfe eines Prozessscreenings soll auler-
dem der Einfluss der Sinterparameter auf die Qualitat der Sinterverbindung evaluiert werden, um ein ge-
eignetes Prozessfenster abzuleiten.

Des Weiteren sollen die Auswirkungen einer Hochtemperaturlagerung bei 150 °C sowie bei 250 °C von bis
zu 1000 h beziiglich des gesinterten Gefiiges und den damit verbunden Materialeigenschaften untersucht
werden. Dieses Vorgehen begriindet sich aus der Tatsache heraus, dass mit einer thermischen Einwirkung
eine Vergroberung des Sintergefliges einhergeht, die sich nachteilig auf die Fligeverbindung auswirken
kann. Ferner kdnnen Oxidationserscheinungen an den Grenzflachen zu den Flgepartnern hervorgerufen
werden und zu dhnlichen Auswirkungen fihren.

Die Eignung der mit Fullstoff modifizierten Sinterpaste als Fligematerial in Leistungsmodulen soll im letz-
ten Schritt, in Form von passiven als auch aktiven Temperaturwechseltests, verifiziert werden. Dazu soll
die Temperaturwechselfestigkeit sowohl im Temperaturwechsel- als auch im Temperaturschocktest zwi-
schen -55 °C und 150 °C untersucht werden. Zudem werden im anwendungsnahen aktiven Lastwechsel-
test drei unterschiedliche Demonstratoren (Si-Diode, SiC-MOSFET, Si-IGBT mit Die Top System®) mit an-
schlieBender Schadensanalyse hinsichtlich ihrer Lebensdauer untersucht.



2 Stand der Technik — Aufbau- und
Verbindungstechnik in der
Leistungselektronik

2.1 Leistungselektronik

Der Begriff der Leistungselektronik geht Mitte der sechziger Jahre durch die Entwicklung von Halbleiter-
bauelementen aus der urspriinglichen Stromrichtertechnik hervor. Die grundlegende Aufgabe der Leis-
tungselektronik besteht im Schalten, Steuern und Umformen von elektrischer Energie mit Hilfe von elekt-
ronischen Mitteln. Sie stellt damit das Bindeglied zwischen dem Stromerzeuger und dem
Energieverbraucher dar. Die daraus resultierenden Anwendungsbereiche kdnnen im Wesentlichen in die
effiziente Umwandlung der im Allgemeinen als Gleichspannung bereitgestellten elektrischen Energie wie
z. B. Strom, Spannung oder Frequenz in die vom Verbraucher benétigte Form, wie auch die Steuerung von
elektronischen Antrieben von Anlagen und Fahrzeugen unterteilt werden. [1, 2]

Seit Beginn des 21. Jahrhunderts gewinnt die Leistungselektronik zunehmend an Bedeutung. Grund dafir
sind neben materialspezifischen Weiterentwicklungen vor allem aktuelle politische und gesellschaftliche
Fragestellungen betreffend der vereinbarten globalen Klimaziele. Neben einer ressourcenschonenden
Energieerzeugung durch die Substitution von atomaren und fossilen Brennstoffen mit Hilfe von erneuer-
baren Energien wie z.B. Windkraft und Photovoltaik ermdglicht der Umstieg von konventionellen Ver-
brennungsmotoren auf elektrische und hybride Fahrzeugantriebe ein innovatives, breites Anwendungs-
feld fiir leistungselektronische Systeme [3, 4]. In Verbindung mit der regenerativen Energieerzeugung sind
effiziente Energiespeichersysteme erforderlich, welche mit Hilfe des sogenannten intelligenten Stromnet-
zes die zukiinftige Energieversorgung sicherstellen sollen. Die Leistungselektronik tragt an dieser Stelle
eine entscheidende Rolle. In diesem Zusammenhang ist derzeit der grofRte Nutzen der Leistungselektronik
eine verbesserte Energieeffizienz durch geringere Verluste der Bauelemente sowie optimierter Steuer-
und Regelungsverfahren. Die Weiterentwicklung zukiinftiger leistungselektronischer Systeme wird zuneh-
mend durch die steigende Anforderung an die Zuverldssigkeit bei gleichzeitig hoherer Leistungsdichte und
einer optimierten Kosten- und Energieeffizienz intensiviert. [1, 4]

Das Kernelement eines jeglichen leistungselektronischen Systems stellt das Halbleiterbauelement dar.
Dieses erfiillt im Allgemeinen nur die Funktion eines verlustarmen Schalters unter sehr hohen Anforde-
rungen. Zu den Anforderungen zahlen insbesondere hohe Schaltleistung und -frequenz, hohe Sperrfihig-
keit, hohe Stromtragfahigkeit und steigende Betriebstemperaturen bis zu 200 °C und mehr bei gleichzeitig
immer kompakterer BauteilgroBe. Die aufgeflihrten Leistungsanforderungen kann allerdings kaum ein
Bauelement gleichzeitig erfiillen, sodass im unteren Leistungsbereich (bis zu 100 kW) diskrete Bauele-
mente eingesetzt werden, wohingegen im oberen Leistungsbereich (bis in den MW-Bereich) Leistungs-
module mit mehreren Halbleiterbauelementen verwendet werden. Neben den Leistungsbereichen der
Bauelemente, ist der effiziente und zuverlassige Betrieb eines leistungselektronischen Systems von groRer
Bedeutung. In diesem Zusammenhang kommt der Aufbau- und Verbindungstechnik eine tragende Rolle
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zu, die maRgeblich die Lebensdauer eines leistungselektronischen Systems in Abhdngigkeit der verwen-
deten Materialien und Technologien beeinflusst. [5, 6]

Je nach Einsatz- und Leistungsbereich einer leistungselektronischen Schaltung werden verschiedene
Grundtypen von Halbleiterbauelementen eingesetzt, die sich in deren Sperrspannung, Stromtragfahigkeit
und Schaltfrequenz unterscheiden. Die nachfolgend aufgefiihrten Halbleiterbauelemente beziehen sich
alle auf das Halbleitermaterial Silizium, welches den aktuellen Stand der Technik reprasentiert. [1, 5]

Die Leistungsdiode wird Uberwiegend in Systemen zur Umwandlung von Wechselspannung in Gleichspan-
nung eingesetzt. Sie ermoglicht dem Strom in Durchlassrichtung ab der sogenannten Schwellspannung zu
flieBen und verhindert den Stromfluss in Sperrrichtung. [1, 5]

Der Thyristor kann aufgrund seiner Bauweise in beide Richtungen sperren. Durch Anlegen eines niedrigen
Signalstroms am Gate, kann der Thyristor in Vorwartsrichtung aus der Sperrstellung in die Durchlassstel-
lung geschaltet werden. Nach dem Einschalten des Thyristors verbleibt dieser auch ohne Signalstrom so
lange im eingeschalteten Zustand, bis der Haltestrom unterschritten wird. In der Vergangenheit wurden
Thyristoren bei Anwendungen mit niedrigen Schaltfrequenzen (50 Hz bis 500 Hz) eingesetzt. Heute wer-
den sie vor allem in Leistungsklassen mit sehr hohen Spannungen (bis 12 kV) und Stromen (bis 6 kA) ein-
gesetzt, die von anderen Bauelementen noch nicht erreicht werden. [1, 5]

Der Metal Oxyde Semiconductor Field Effect Transistor (MOSFET) ist das Halbleiterbauelement, welches
aufgrund von unipolaren Ladungstragern Uber die héchste Schaltfrequenz (bis 500 kHz) verfiigt. Diese
kann allerdings nur bei moderaten Sperrspannungen (<200 V) effektiv ausgenutzt werden, da andernfalls
der Widerstand sehr grof® wird. [5]

Der Insulated Gate Bipolar Transistor (IGBT) deckt den mittleren Bereich der Leistungsklasse ab. Aufgrund
des breiten Leistungsbereichs ist der IGBT heute das wichtigste Bauelement der Leistungselektronik. [5]

Neben den Leistungsklassen werden die Halbleiterbauelemente nach ihren Materialien unterschieden.
Waéhrend Silizium als Halbleitermaterial den aktuellen Stand der Technik darstellt, werden Siliziumkarbid
(SiC) und Galliumnitrid (GaN) als Halbleitermaterialen mit einer breiten Bandllcke als die zukiinftigen Ma-
terialen der Leistungselektronik gesehen. Diese ermdglichen Bauelemente mit hdheren Sperrspannungen
hoheren Schaltfrequenzen und insbesondere niedrigeren Verlusten herzustellen, welche zusétzlich bei
hoheren Betriebstemperaturen (> 175 °C) effizient arbeiten. [5]

2.2 Aufbau- und Verbindungstechnik in der Leistungselektronik

Die Aufbau- und Verbindungstechnik (AVT) befasst sich im Bereich der Leistungselektronik mit dem Auf-
bau und der Verbindung von Halbleiterbauelementen auf Tragersubstraten, die anschlieBend je nach Leis-
tungsklasse in unterschiedliche Gehduseformen unterschieden werden. Dazu zdhlen diskrete Bauele-
mente im Bereich kleiner Leistungen, Scheibenzellen im Bereich hoher Leistungen und Leistungsmodule,
die je nach Anzahl an integrierten Halbleiterbauelementen im Bereich mittlere bis hohe Leistungen ein-
gesetzt werden. [5]

Unabhangig von der Gehduseform muss die AVT grundsatzlich eine Reihe von Funktionen erfiillen. An
erster Stelle steht die elektrische Kontaktierung des Halbleiterbauelementes mit dem Stromkreis. Zudem
muss eine gute thermische Anbindung zu einer Kihlvorrichtung gewahrleistet sein, um die entstehende
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Verlustwarme des Halbleiters abzufiihren. Leistungsmodule verfiigen zusatzlich iber einen elektrisch iso-
lierten Aufbau, welcher den elektrischen Kreis von der warmeabfiihrenden Kiihlvorrichtung dielektrisch
trennt. Um die geforderten Zuverlassigkeiten der leistungselektronischen Systeme zu erfiillen, ist neben
einer stabilen mechanischen Montage der Halbleiterbauelemente ein zusatzlicher Schutz vor schadlichen
Umgebungseinfliissen erforderlich. [5, 7, 8]

Die Zuverlassigkeit von Leistungsmodulen stellt die Schlisselaufgabe der AVT dar, damit die geforderte
Lebensdauer erreicht wird [6]. Leistungsmodule sind wahrend ihres Betriebs einer permanenten Tempe-
ratur- bzw. Lastwechselbeanspruchung ausgesetzt. Aufgrund der unterschiedlichen thermischen Ausdeh-
nungskoeffizienten (CTE) der Einzelkomponenten werden mit jedem Temperaturwechsel thermomecha-
nische Spannungen induziert, welche zur Schadigung oder zum Versagen des Gesamtbauteils fliihren
kénnen. Hierzu gibt Tabelle 1 eine Ubersicht Giber die unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoef-
fizienten gangiger Materialien der AVT. [7, 8]

Tabelle 1: Thermische Ausdehnungskoeffizienten relevanter Materialien der AVT

Komponente Material Thermischer Ausdehnungs-
koeffizient a [ppm/K]

Kihlkérper, Bonddraht Aluminium 22,5 (7]

Bodenplatte, Kupfer 17,5 [7]

Keramikmetallisierung

Isolationskeramik Aluminiumoxid 6,7-8,7 [9]
Siliziumnitrid 2,6 [10]

Fligematerial Lote 15-30 [7]
Ag-Sintermaterial 19 [7]

Halbleiterbauelement Silizium 2,6 [5]
Siliziumkarbid 4,3 [5]

Die heute gangigste Form eines Leistungsmoduls ist trotz der Vielzahl an unterschiedlichen Schaltungs-
systemen und Materialkombinationen durch den in Abbildung 1 grundsatzlichen Aufbau gekennzeichnet.
Die Basis eines Leistungsmoduls ist durch den Schaltungstrdger gegeben, der in der Regel aus einem Me-
tall-Keramik-Substrat besteht. Die Halbleiterbauelemente werden je nach Fligetechnologie auf das Sub-
strat gelotet oder gesintert, wohingegen die oberseitige Kontaktierung durch Bonddrahte generiert wird.
Neben den Halbleiterbauelementen werden zusatzlich Lastanschliisse montiert. Zum Schutz vor schadli-
chen Umgebungseinfliissen wird der Schaltungstrager samt Halbleiterbauteile mit einer Vergussmasse
umgeben und zusatzlich mit einem Kunststoffgehduse verkapselt. Die thermische Kontaktierung des Mo-
duls zur Abfuhr der Verlustwarme kann durch ein Thermal-Interface-Material (TIM) oder eine Lotverbin-
dung zu der Kiihleinheit erfolgen. Ebenfalls ist eine Ausfiihrungsform mit Direktkiihlung moglich. Fiir eine
effiziente Warmeabfuhr kann zwischen der Kiihleinheit und dem Schaltungstrager eine zusatzliche gut
warmeleitende Bodenplatte eingefligt werden, die zur Warmespreizung und damit zu einer besseren Ent-
warmung beitragt. Eine detaillierte Beschreibung der genannten Technologien und Materialien erfolgt in
den folgenden Kapiteln 2.2.1 bis 2.2.5. [5, 7, 11]
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Gehduse Halbleiterbauelement ~ Bonddraht / Lastanschluss
Vergussmasse : : I\.<

Metall-
Verbindungsschicht Keramik-
(Lot, Ag-Sinterschicht) Substrat

Waérmeleitmaterial —

Abbildung 1: Schematischer Aufbau eines Leistungsmoduls nach [5, 6]

2.2.1 Isolationssubstrate

Metall-Keramik-Substrate dienen in Leistungsmodulen zur Trennung des elektrischen Kreises von der war-
meabfiihrenden Grundflache. Darliber hinaus stellen sie als Schaltungstrager die Basis eines Leistungsmo-
duls dar. Die keramische Isolationsschicht besteht zumeist aus 0,38 mm bis 0,63 mm dicken Alumini-
umoxid (Al20s) [5]. Fir Anwendungen mit erhdhten Anforderungen an die Warmeleitfahigkeit und
Zuverldssigkeit werden zunehmend Siliziumnitrid (SisN4) oder Aluminiumnitrid (AIN) eingesetzt. Die ober-
und unterseitige Metallisierung erfolgt im Allgemeinen mit Kupfer im sogenannten ,,Direct Copper Bon-
ding” Verfahren, weshalb die Substrate auch als DCB-Substrate bezeichnet werden [5]. Die Verbindung
zwischen der Kupferfolie und der Keramik wird dabei knapp unterhalb der Schmelztemperatur von Kupfer
bei ca. 1070 °C durch eine eutektische Schmelze erzeugt, welche sich aus einer diinnen Kupferoxidschicht
und dem benachbarten Kupfer bildet [12, 13]. Die auf diese Weise aufgebrachte Kupferfolie weist zumeist
eine Dicke von 300 um auf. Fiir eine bessere Warmespreizung in Chipndhe und der damit einhergehenden
hoheren Stromtragfahigkeit werden bereits auch dickere Kupferfolien verwendet [13]. Die oberseitige
Kupfermetallisierung wird mittels eines Maskierungs- und Atzverfahrens in die fiir die Modulverschaltung
notwendigen Leiterbahnen strukturiert, wiahrend die unterseitige Kupfermetallisierung zur Anbindung an
die Grundplatte oder den Kihlkérper unstrukturiert verbleibt [12, 13]. Zum Schutz vor Oxidation der Kup-
feroberflachen und fir eine verbesserte Anbindung der Halbleiterbauelemente werden diese hdufig mit
einem diinnen Uberzug aus Nickel-Gold oder Silber versehen [9, 14].

Der Flgeprozess von Kupferfolien mit SisNs- und AIN-Keramiken erfolgt hingegen in einem Aktivlot-Ver-
fahren, dem sogenannten Active Metal Brazing (AMB). Dabei wird eine Verbindung zwischen den beiden
Fligepartnern unter der Verwendung eines Reaktivlotes bei Temperaturen zwischen 650 — 1000 °C er-
zeugt. Die Lotlegierung setzt sich aus den Hauptbestandteilen Silber und Kupfer sowie 1 % bis 10 % Titan
als Aktivmetall zusammen. Das Aktivmetall bildet dabei durch eine chemische Reaktion eine Verbindung
mit der Keramik aus, wohingegen die Verbindung zwischen dem Lot und der Kupferfolie eine metallische
Hartl6t-Verbindung darstellt. [12, 13]

DCB-Substrate stellen die wichtigsten und weitverbreitetsten Isolationssubstrate in der Leistungselektro-
nik aufgrund ihrer Funktionalitat und breiten Verfligbarkeit dar. Dennoch gewinnen SizNs- und AIN-AMB’s
aufgrund von steigendenden Anforderungen an Leistungsdichte und Zuverldssigkeit trotz ihrer deutlich
hoheren Kosten zunehmend an Bedeutung [13]. Grund dafiir ist die Anfalligkeit von DCB Substraten ge-
genliber groRRen sich hdufig wiederholenden Temperaturwechseln, die aufgrund des stark unterschiedli-
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chen CTE’s zwischen Kupfer und Al20z (vgl. Tabelle 2) groRe thermomechanischen Spannungen induzie-
ren. Die erzeugten thermomechanischen Spannungen kénnen zum Versagen der Keramik bzw. zum Abl6-
sen der Kupferschicht in Form eines typischen Muschelbruchs fihren. [15]

SisN4 AMB Substrate zeichnen sich hingegen auch bei extremer Temperaturwechselbeanspruchung von
-40°C bis 250°C durch eine hohe Zuverldssigkeit hinsichtlich des Ermiidungsverhaltens aus. Dies ist insbe-
sondere auf die wesentlich hohere Biegefestigkeit von 750 MPa zuriickzufihren [13, 15, 16]. Weiterhin
ermoglicht die hohe Biegefestigkeit die Dicke der Keramik im Bereich von 320 um und weniger zu ermog-
lichen, um den Warmewiderstand der Isolationskeramik im Warmepfad moglichst gering zu halten [13].
SchlieRlich tragt diese mehr als 30 % am gesamten Warmewiderstand eines Leistungsmoduls bei [7].

AIN Keramiken werden insbesondere aufgrund ihrer besseren Warmeleitfahigkeit und hoéheren lIsolati-
onsspannung eingesetzt. Typische Keramikdicken liegen im Bereich von 0,63 bis 1 mm, um die Isolations-
anforderungen zu erfillen und ausreichend mechanische Stabilitdt aufgrund der niedrigen Festigkeit zu
gewadhrleisten. Dies hat zur Folge, dass der Warmewiderstand vergleichbar mit der von SisNs ist, obwohl
AIN eine mehr als doppelt so hohe Warmeleitfahigkeit aufweist. [5, 13]

Tabelle 2: Vergleich relevanter Substrateigenschaften

Material Thermischer Ausdehnungs- Warmeleitfihigkeit  Biegefestigkeit

koeffizient a [ppm/K] [5] [W/m*K] [5] [MPa]
ALO, 6,8 24 360 [17]
Si,N, 2,7 70 750 [17]
AIN 4,7 180 300-400 [13]
Cu 17,5 394 n.a.

2.2.2 Fiigetechnologien — Weichloten, Diffusionsléten, Silbersintern

Im Bereich der AVT werden unterschiedliche Technologien, fiir die Verbindung zwischen Halbleiterbau-
element und Tragersubstrat eingesetzt. Das Weichl6ten stellt die gdngigste Verbindungstechnologie zum
Fligen von Halbleiterbauelementen in der Elektronik dar. Steigende Anforderungen, insbesondere hin-
sichtlich héherer Betriebstemperaturen und Zuverlassigkeit sowie gesetzliche Vorgaben, treiben die Ent-
wicklung alternativer Technologien wie z.B. das Diffusionsloten oder die Niedertemperatur-Verbindungs-
technik voran.

Weichloten

Die Entwicklung der Lottechnologie geht tiber viele Jahrzehnte zuriick und wurde (ber die Zeit immer
weiter perfektioniert. Es gibt eine Vielzahl an verschiedenen Lotmaterialien, die sowohl in Pastenform als
auch als Preform oder Lotdraht/-band verfligbar sind [18]. Unabh&ngig von der Form kann der Prozess
zum Flgen eines Halbleiterbauelements mit einem Substrat in drei Schritte unterteilt werden: 1) Auf-
schmelzen des Lotes, 2) Benetzung und Interdiffusion zwischen dem fliissigen Lot und den Kontaktflachen,
3) Erstarren der Lotverbindung. Fur das Erzeugen einer Lotverbindung muss das Lotmaterial tber seine
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entsprechende Schmelztemperatur erhitzt werden. Das verfliissigte Lot kann nun die Kontaktflachen der
Fligepartner benetzen. Fir ein verbessertes Benetzungsverhalten werden die Kontaktflachen in der Regel
mit Hilfe von Flussmitteln von Verunreinigungen und Oxiden befreit. An den Grenzflachen zwischen flis-
sigem Lot und den Fligepartnern bilden sich diffusionsbasierte intermetallische Phasen aus. Nach dem
Abkuhlen erstarrt die Lotverbindung und erzeugt dabei eine mechanische und elektrisch-thermische Kon-
taktierung. [18, 19]

Tabelle 3: Ubersicht géngiger bleihaltiger Lotlegierungen

System Zusammensetzung  Schmelztemperatur Referenz
[Gew. -%] [°C]

Sn-Pb Sn63-Pb37 183 [20]

Pb-Sn Pb95-Sn5 308-312 [19]

Pb-Sn-Ag  Pb95,5-Sn2-Ag2,5 299-304 [19]

In der Elektronik waren in der Vergangenheit bleihaltige Lotlegierungen als Verbindungsmaterial das MaR
aller Dinge. Eine Ubersicht der géngigsten bleihaltigen Lotlegierungen ist in Tabelle 3 dargestellt. Aufgrund
der gesundheitlichen Risiken von Blei wurde zu Beginn des 21. Jahrhunderts im Europdischen Parlament
die Richtlinie zur Beschrankung der Verwendung bestimmter gefahrlicher Stoffe in Elektro- und Elektro-
nikgeraten (Restriction of Hazardous Substances, ROHS) verabschiedet [20-22]. Sie soll dazu dienen, die
menschliche Gesundheit und Umwelt durch die Reduzierung gefahrlicher Stoffe bei der Herstellung, Ver-
wendung und Entsorgung elektronischer Geréate zu schitzen. Aus diesem Grund sind bis auf wenige Aus-
nahmen bleihaltige Lotlegierungen in der Elektronik seitdem verboten. Als alternative Lotmaterialien zu
der bisherigen eutektischen Sn63-Pb37 Lotlegierung werden insbesondere Sn-Ag-Cu (SAC) Legierungen
verwendet [23, 24]. Fur Hochtemperatur-Anwendungen, bei denen bisher hochbleihaltige Lotlegierungen
eingesetzt wurden, existieren Gold basierte Lotlegierungen, die allerdings aufgrund ihrer hohen Materi-
alkosten und einer teils schlechten Prozessierbarkeit keine adaquate Losung darstellen [19]. Tabelle 4 gibt
hierzu eine Auswahl an bleifreien Lotlegierungen.

Tabelle 4: Ubersicht ausgewihlter bleifreier Lotlegierungen

System Zusammensetzung Schmelztemperatur Referenz
[Gew. -%] [°C]

Sn-Ag-Cu Sn98,5-Ag3,8-Cu0,7 217 [20]

Au-Sn Au80-5n20 280 [20]

Au-Ge Au88-Gel2 356 [20]

Das Ermidungsverhalten einer Lotverbindung durch thermische Belastung wird einerseits durch die Fii-
gepartner aufgrund der sich unterscheidenden thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Chip und Tra-
gersubstrat beeinflusst. Andererseits spielt die Hohe der Betriebstemperatur eine entscheidende Rolle.
Die wahrend des Betriebs auftretenden Temperaturwechsel erzeugen thermomechanische Spannungen
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in der Lotstelle, welche durch Kriechdehnung abgebaut werden. Durch die Akkumulation der Kriechdeh-
nung mit jedem Temperaturwechsel entstehen Ermiidungsrisse, die zu einer Verringerung der mechani-
schen Festigkeit und einem Anstieg des Warmewiderstandes fiihren. Daraus kann schlieRlich der Ausfall
des Bauteils resultieren. [18, 20]

Das Kriechverhalten einer Lotverbindung wird neben ihrer Schmelztemperatur Tm maRgeblich durch die
Hohe der Betriebstemperatur Teetrieb bestimmt. Das Verhéltnis zwischen Tgetrieb und Tm kann dabei mit der
homologen Temperatur Th wie folgt beschrieben werden:

T. = TBetrL’eb [K]
" TalK]

Da die Aktivierungsenergie zur Selbstdiffusion mit der Bindungsenergie und damit verbunden dem
Schmelzpunkt zusammenhangt, kann mit Hilfe der homologen Temperatur auch die Kriechneigung einer
Lotlegierung abgeschatzt werden. Oberhalb einer homologen Temperatur von Th > 0,4 treten in metalli-
schen Werkstoffen bereits Kriechvorgdange auf. Um ein Materialversagen aufgrund von Kriechverformung
zu vermeiden, sollte daher die Einsatzgrenze von Tn = 0,5 nicht Gberschritten werden. [25, 26]

Neue Halbleitermaterialien wie Siliziumkarbid (SiC) oder Galliumnitrid (GaN), die hohere Betriebstempe-
raturen und héhere Leistungsdichten ermdglichen, bringen herkdmmliche Lotlegierungen an ihre Belas-
tungsgrenze. So ergibt sich beispielsweise fiir eine SAC-Legierung bereits bei einer Betriebstemperatur
von 125 °C eine Th von ca. 0,8. Halbleiterbauelemente aus SiC erméglichen Einsatztemperaturen oberhalb
von 200 °C, sodass herkémmliche Weichlote durch héher schmelzende alternative Verbindungsmateria-
lien ersetzt werden mussen [27].

Diffusionsléten

Eine alternative Verbindungstechnik stellt das Diffusionsloten, oder auch die als Transient-Liquid-Phase-
Bonding (TLPB) bekannte Technologie, dar. Im klassischen Lotprozess bilden sich lediglich im Grenzbereich
der Fligepartner intermetallische Phasen als diinne Schichten aus, die im Vergleich zum Ausgangslot we-
sentlich hohere Schmelztemperaturen aufweisen. Das Diffusionsléten basiert ebenfalls auf diesem Me-
chanismus, wobei allerdings das gesamte Ausgangslot vollstdndig in intermetallische Phasen umgesetzt
wird (siehe Abbildung 2). Dazu wird ein Materialsystem mit einem héher- und einem niedrigschmelzenden
Metall verwendet. Zum Fligen einer Chip-Substrat Verbindung wird das Materialsystem oberhalb des
niedrigschmelzenden Metall Schmelzpunktes erhitzt, sodass sich eine fliissige Phase zur Benetzung der
Kontaktflachen ausbildet. Diffusionsbedingt findet eine isotherme Erstarrung der fliissigen Phase und dem
hoherschmelzenden Metall mit der Bildung einer intermetallischen Phase mit signifikant hoherem
Schmelzpunkt statt. Das Verhaltnis der Metalle und die Prozessfiihrung sind dabei so zu wahlen, dass eine
vollstdndige Umsetzung des Ausgangslots in eine intermetallische Phase ermoglicht wird. Nicht umge-
setzte Teile des niedrigschmelzenden Metalls wiirden andernfalls die Hochtemperaturstabilitat signifikant
beeintrachtigen. [28—-34]
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Abbildung 2: a) Schematischer Vergleich einer Standard SnAg - Weichlotverbindung (links) und einer Diffusionslotverbindung
(rechts) und b) Querschliff einer Diffusionslotverbindung. Abbildung nach [30]

Fir leistungselektronische Module wird als hochschmelzendes Metall Giberwiegend Cu aber auch Au und
Ag verwendet, wohingegen als niedrigschmelzende Komponente Giberwiegend Sn seltener auch In einge-
setzt wird [19, 31, 35, 36]. Die Materialsysteme konnen dabei in unterschiedlichen Ausgangsformen vor-
liegen. So existieren neben Ein- und Zweipastensystemen auch vereinzelt Foliensysteme mit Multilayer-
aufbau [19]. Die Vor- und Nachteile der verschiedenen Ausgangsformen bestehen dabei in der Applikation
des Diffusionslotes, dem Benetzungsverhalten, der Prozesszeit und der Qualitat der resultierenden Ver-
bindungsschicht, welche detailliert in [19] und [33] beschrieben sind.

Im Falle des Cu-Sn-Materialsystems, welches das gangigste System des Diffusionsldtens darstellt, kdnnen
bei moderaten Temperaturen von ca. 230 °C hochschmelzende CusSn- und CuesSns-Phasen ausgebildet
werden, die mit ihren hohen Schmelztemperaturen von 415 °C und 676 °C den Einsatz in Hochtempera-
turanwendungen erméglichen [30, 34].

Das Diffusionsloten stellt eine vielversprechende Alternative zu der standardméaRigen Weichlottechnolo-
gie dar. Dennoch gibt es derzeit noch eine Reihe von Herausforderungen, die einer breiten Kommerziali-
sierung in leistungselektronischen Modulen im Wege stehen. Dazu zdhlen insbesondere der komplexe,
sehr zeitintensive Fligeprozess, um eine vollstandige Umsetzung und homogene Verteilung der erzeugten
intermetallischen Phasen zu gewahrleisten. Ebenso die verhaltnismaRig spréde Verbindungsschicht de-
ren, Schadigungsmechanismus im Vergleich zu klassischen Weichloten nicht durch Kriechvorgange, son-
dern bevorzugt durch Sprédbruchverhalten gekennzeichnet ist. [33, 34, 37]

Niedertemperatur-Verbindungstechnik — Silbersintern

Unter der Niedertemperatur-Verbindungstechnik (NTV) ist in der AVT ein Drucksinterverfahren von Sil-
berpulvern zum Fligen von Halbleiterbauelementen auf Tragersubstraten zu verstehen. Der Begriff der
NTV geht aus den verhaltnismaRig niedrigen Sintertemperaturen von ca. 2/5 der Schmelztemperatur von
Silber hervor [38]. Entwickelt wurde diese Technologie Ende der 1980er Jahre von H. Schwarzbauer und
R. Kuhnert [39, 40], wonach sie aufgrund der verwendeten Prozesse nach DIN 1910 als Diffusionsschweil-
verfahren kategorisiert werden kann [41]. Mitte der 2000er Jahre hat die NTV groRes Interesse sowohl in
der akademischen und auch der industriellen Forschung geweckt und hat sich bis heute aus dem ehema-
ligen Labormalstab bis hin zu einer konventionell etablierten Technologie entwickelt [42].

Grundsatzlich zahlt das Fertigungsverfahren des Sinterns zu den urformenden Verfahren, bei welchen in-
folge einer Warmebehandlung ein Ausgangspulver unter der Einwirkung von Temperatur, Zeit und gege-
benenfalls Druck zu einem in sich festen und kompakten Kérper umgewandelt wird. Ein groRRer Vorteil
dieses Herstellungsverfahrens ist es, dass die Sintertemperaturen unterhalb der Schmelztemperatur des
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Hauptbestandteils - bei Mehrstoffsystemen oberhalb der Schmelztemperatur der niedrigschmelzenden
Komponente - liegen. Hierbei ist allerdings zwischen den unterschiedlichen Sinterverfahren des Festpha-
sensinterns und des Flissigphasensinterns zu differenzieren, die sich aus der Zusammensetzung der Aus-
gangsmaterialien ergeben. Das Festphasensintern gilt fiir Einstoffsysteme und findet bei ca. 0,8 bis 0,9
der Schmelztemperatur des Ausgangsstoffes statt. Wie der Name erahnen lasst, kommt es hierbei zu kei-
ner flissigen Phase wahrend des Prozesses. Die Kontaktbildung erfolgt ausschlieRlich durch verschiedene
Diffusionsprozesse. Beim Flissigphasensintern tritt hingegen eine fliissige Phase auf, welche die Festpar-
tikel vollstandig benetzt. Hierfiir liegt die Sintertemperatur in der Regel oberhalb der niedrigschmelzen-
den Komponente. Da diesem Verfahren mindestens zwei verschiedene Ausgangsstoffe mit unterschiedli-
chen Schmelztemperaturen zugrunde liegen, sind hierfiir Mehrstoffsysteme notwendig. Das Silbersintern
ist somit, aufgrund des Silberpulvers als einzige Ausgangskomponente, dem Festphasensintern zuzuord-
nen. [38, 43—-45]

Die treibende Kraft des ablaufenden Sintervorgangs liegt im Bestreben des Ausgangspulvers einen ener-
getisch niedrigeren Zustand zu erreichen. Dazu wird wahrend des Sinterns die Oberflachenenergie des
Pulvers durch diffusionsbasierte Materialtransportmechanismen abgebaut, wodurch die Versinterung der
Einzelpartikel erfolgt [44, 46]. Dabei kann der Materialtransport mit erhéhten Temperaturen und zusatz-
lich aufgebrachtem Druck beschleunigt werden. Es gibt eine Reihe von verschiedenen Materialtransport-
mechanismen, die sich nach Art und zeitlicher Abfolge unterscheiden. Dazu z&dhlt das Verdampfen/Kon-
densieren (Gasphasentransport), die Oberflachen-, Volumen- und Korngrenzendiffusion, das plastische
und viskose FlieRen sowie Kriechvorgiange. Wahrend das Verdampfen/Kondensieren und die Oberfldchen-
diffusion fiir die erste Kontaktausbildung zwischen den Partikeln sorgt, erfolgt der Hauptmaterialtransport
tber die Volumen- und Korngrenzendiffusion. Plastisches und viskoses FlieRen sowie Kriechvorgénge tre-
ten hingegen nur bei druckunterstiitzen Sinterprozessen auf. [14, 47]

Das Silbersintern kann je nach PartikelgroRe des Ausgangspulvers in die Unterkategorien ,,Drucklossin-
tern“ und , Drucksintern” unterteilt werden, wobei das Silberpulver zumeist in Form einer Sinterpaste
vorliegt [42, 48]. Fir den druckfreien Sinterprozess werden iberwiegend nanoskalige Silberpulver einge-
setzt, die aufgrund ihrer enorm groRen Oberflichenenergie eine besonders hohe Sinterneigung aufwei-
sen. Zum Vermeiden von Agglomeraten und dem vorzeitigen Versintern der Partikel werden der Sinter-
paste Dispergiermittel bzw. , Capping Agents” zugesetzt. Weiterhin enthalten die silberhaltigen Pasten
organische Lose- und Bindemittel, die eine gute Prozessierung der Pasten ermdglichen [49]. Neben dem
drucklosen Sinterprozess kann ebenfalls die Sintertemperatur aufgrund der nanoskaligen Silberpartikel
reduziert werden [42]. Allerdings bergen nanoskalige Silberpasten einige Nachteile betreffend des Sinter-
verhaltens durch vorzeitige Agglomeration und Versinterung sowie einer resultierenden hoheren Porosi-
tat [49]. Weiterhin sind die Materialkosten aufgrund des aufwendigen Herstellungsprozesses der Nano-
partikel erheblich teurer im Vergleich zu mikroskaligen Silberpulvern [49, 50]. Ferner gibt es Bedenken
hinsichtlich gesundheitlicher Risiken, die durch nanoskalige Partikel verursacht werden [51, 52].

Da die vorliegende Arbeit auf dem Drucksinterprozess von mikroskaligen Silberpartikeln basiert, ist dieser
im Folgenden naher beschrieben. Das Drucksintern entspricht der von Schwarzbauer entwickelten NTV,
deren Ausgangsmaterial aus flakeférmigen, mikroskaligen Silberpartikeln besteht [39, 40]. Bedingt durch
den Herstellungsprozess und zum Schutz vor Agglomeration und vorzeitiger Versinterung ist die Oberfla-
che der Silberpartikel mit einem organischen ,,Coating” (iberzogen. Dieses besteht hdufig aus Fettsduren
oder deren Salzen wie z.B. Stearinsdure, Palmitinsdaure und wird dem Pulver wahrend des Herstellungs-
prozesses in Form von Mahlwachsen beigefuigt [38, 41]. Zusatzlich werden in manchen Sinterpasten Sin-
terhilfsstoffe wie Silberoxid, -laktat, -formiat,-carbonat oder Silbercitrat beigefiigt, um die Sinteraktivitat
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zu steigern und somit die Prozessparameter Druck und Temperatur zu reduzieren [42, 53]. Bei der Zerset-
zung dieser Hilfsstoffe entstehen in situ nanoskalige Silberpartikel, die entsprechend ihrer Oberflachen-
energie Uber eine hohe Sinterneigung verfiigen [50].

Fir die Prozessierung werden die flakeformigen Silberpartikel mit organischen Lésemitteln, wie Terpineol
oder Butanol, versetzt und durch Rithr- und Walzprozesse in eine pastdse Suspension gebracht. Diese
kann anschliefend mittels Siebdruck, Schablonendruck oder Dispensiertechnik auf die zu kontaktierende
Flache des Tragersubstrates aufgebracht werden [38].

Um die enthaltenen Losemittel aus der Sinterpaste zu verdampfen, ist dem Pastenauftrag ein Trocknungs-
schritt bei Temperaturen bis 150 °C nachgeschaltet [38, 41]. Im Anschluss wird das Halbleiterbauelement
auf der vorgetrockneten Sinterpaste platziert und dem eigentlichen Verbindungsprozess unterzogen. Die-
ser erfolgt bei Sintertemperaturen zwischen 200 °C bis 255 °C fiir wenige Minuten unter der Beaufschla-
gung eines externen Drucks im Bereich von 10 bis 45 MPa in sauerstoffhaltiger Atmosphare [38, 41, 54].

Aufgrund des Sinterprozesses unter Luft ist eine oxidfreie Kontaktoberflache der Fliigepartner die Voraus-
setzung fir eine gute und feste Verbindung. Daher sind die Kontaktflachen in der Regel mit einer Edelme-
tallisierung aus Silber oder Gold versehen [38, 39]. Da der Edelmetallabschluss allerdings einen zusatzli-
chen kostenintensiven Prozessschritt darstellt, wird an Sinterverbindungen auf unedlen Oberflachen
geforscht [55].

Neben den reinen Silbersintermaterialien steht die Modifikation der Silbersinterverbindung durch nicht-
silber Partikel hinsichtlich ihrer mechanischen Eigenschaften, ihrer Hochtemperaturstabilitat und der ver-
bleibenden Restporositat im Fokus aktueller Forschungsvorhaben. So haben Untersuchungen beziiglich
des CTE Unterschieds zwischen Halbleiterbauteil, Sinterschicht und Tragersubstrat ergeben, dass der CTE
der Sinterschicht durch keramische Partikel wie SiC und h-BN [56] sowie durch Silber beschichtete Nickel-
partikel [57] reduziert werden kann. Durch den angepassten CTE konnte der thermomechanische Stress
in der Fligeverbindung verringert werden, wodurch die Temperaturwechselbestandigkeit verbessert wer-
den konnte. Durch die Beigabe von SiC Partikeln konnte ebenfalls die Hochtemperaturstabilitat optimiert
werden. Dies konnte durch ein Ausbleiben des Kornwachstum gezeigt werden [58].

Ein weiterer Ansatz besteht in der Beigabe eines niedrigschmelzenden Fillstoffs in Form von dinnen In-
diumfolien. Aufgrund des Pastensystems mit einer zusatzlich niedrigschmelzenden Zweitphase kann der
Sinterprozess dem Flissigphasensintern zugeordnet werden. Mit Hilfe des Indiums konnte die verblei-
bende Restporositédt in der Sinterschicht reduziert und eine bessere Benetzung der Kontaktflachen der
Fligepartner erzielt werden. Durch die geringere Porositat und die vollstandige Benetzung der Kontaktfla-
chen, konnte zusatzlich die Substratoxidation bei hohen Betriebstemperaturen verhindert werden [59—
62]. Ebenfalls zeigen die mit Indium modifizierten Sinterverbindungen eine verbesserte Temperaturwech-
selbestandigkeit gegeniber der reinen Silber-Sinterverbindung [59].

Die druckgesinterte Silberverbindung zeichnet sich gegeniliber herkémmlicher Weichlotverbindungen ins-
besondere durch ihre hohe Schmelztemperatur von 961 °C aus, welche ein Vielfaches hoher ist als deren
Prozesstemperatur. Wahrend die homologe Temperatur einer klassischen SAC-Legierung bei einer Be-
triebstemperatur von 125 °C bereits 0,8 betragt, liegt diese fiir eine gesinterte Silberschicht bei lediglich
ca. 0,3 [19, 38]. Weiterhin verfugen Silbersintermaterialien iber eine hervorragende thermische und
elektrische Leitfahigkeit sowie eine hohere mechanische Festigkeit. [19, 38] Sowohl in passiven als auch
in aktiven Temperaturwechseltests haben eine Vielzahl von Untersuchungen eine signifikante Steigerung
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der mechanischen Zuverlassigkeit von gesinterten Verbindungen gegentiber herkdmmlichen Lotverbin-
dungen gezeigt [19, 49, 54, 63—67]. Dies ist insbesondere auf die h6here Festigkeit des gesinterten Silbers
im Vergleich zu gangigen Weichlotmaterialien zuriickzufiihren, sodass mechanische Spannungen zunachst
elastisch ohne bleibende Schadigung aufgenommen werden kénnen [38, 68]. Somit eignen sich Silber-
Sinterverbindungen hervorragend fiir Hochtemperaturanwendungen, wie sie in zuklnftigen Leistungsmo-
dulen mit SiC-Halbleiterbauelementen vermehrt auftreten.

Trotz der hervorragenden Materialeigenschaften druckgesinterter Silberverbindungen, stellt der Herstel-
lungsprozess die groRte Herausforderung des Drucksinterns dar. Aufgrund des erforderlichen Prozess-
drucks ist spezielles Sinterequipment erforderlich, was mit einem hohen Investment verbunden ist und
keine ,,drop in“ Losung zu der bisherigen Weichléttechnik ermoglicht. Allerdings wurden innerhalb der
letzten Jahre serienfahige Fertigungsanlagen konzipiert, die das Herstellen von marktreifen Produkten
ermoglichen [19, 42, 48]. AuRerdem sind die Eigenschaften der Sinterverbindung stark von den gewahlten
Prozessparametern Druck, Temperatur und Zeit abhangig, die die Qualitdt der Verbindung entscheidend
beeinflussen [19, 67]. Insbesondere korreliert die Dichte der Sinterschicht mit dem aufgebrachten Sinter-
druck. Mit steigendem Sinterdruck nimmt die Dichte der Sinterschicht zu [38]. Die Dichte steht dabei in
direktem Zusammenhang mit den Materialeigenschaften der Sinterverbindung. Dichtere Sinterschichten
verfligen Gber hohere elektrische und thermische Leitfahigkeiten sowie hohere mechanische Festigkeiten,
die eine groRere Leistungsfahigkeit eines gesinterten Leistungsmoduls ermoglichen [38]. Allerdings steigt
mit zunehmendem Prozessdruck das Risiko, die empfindlichen Halbleiterbauelemente zu beschadigen.
Unabhangig davon sind die Materialkosten der Silbersintertechnologie hoher als die von hochbleihaltigen
Lotlegierungen, jedoch um ein Vielfaches glinstiger im Vergleich zu goldbasierten Loten [19].

2.2.3 Silizium und Siliziumkarbid als Halbleitermaterial

Silizium ist das wichtigste und weitverbreitetste Halbleitermaterial flr leistungselektronische Bauele-
mente. Dennoch kommen moderne Leistungsbauelemente durch steigende Anforderungen wie hohere
Betriebstemperaturen und immer kleinere BauteilgroRen sowie immer komplexere Technologien an ihre
physikalischen Grenzen [7, 69].

Als alternative Materialien zu Silizium stehen sogenannte ,wide band gap” (WBG) Materialien wie z.B.
Siliziumkarbid (SiC) im Fokus. SiC verfigt im Vergleich zu Silizium Giber einen wesentlich groReren energe-
tischen Abstand zwischen Valenz- und Leitungsband, sodass verhaltnismaRig geringe Durchlass- und
Schaltverluste sowie hohere Betriebstemperaturen ermdoglicht werden. Nebenbei weist SiC eine héhere
Warmeleitfahigkeit auf. Ein weiterer Vorteil des groRen Bandabstands liegt in der niedrigen intrinsischen
Ladungstragerdichte. Die Anzahl der Elektronen im Leitungsband ist aufgrund der groReren Bandlicke im
Vergleich zu Silizum deutlich geringer. Die Ladungstragerdichte ist dabei exponentiell von der Bandliicke
und der Temperatur abhangig. Da der Leckstrom proportional zu der intrinsischen Ladungstragerdichte
ist, zeigen WBG Halbleiter um ein Vielfaches kleinere Leckstrome im Vergleich zu Silizium. Aus diesem
Grund kdnnen WBG Halbleiter bei wesentlich hoheren Temperaturen betrieben werden, vorausgesetzt
die restlichen Komponenten der Aufbau- und Verbindungstechnik sind fir ebensolche Temperaturen ge-
eignet. Wahrend die Sperrschichttemperatur bei Silizium auf max. 150 °C begrenzt ist, sind mit Silizium-
karbid theoretisch mehr als 800 °C Betriebstemperatur méglich. [5, 69]
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Ein weiterer Vorteil ist die hohe Durchbruchfeldstérke Ec, die ebenfalls aus der hohen Bindungsenergie
resultiert. Die Durchbruchspannung Vgr kann dabei wie folgt berechnet werden:

1
Vgr = 2 X Warise X E¢ (2)

Die Durchbruchspannung ist proportional zu der kritischen Durchbruchfeldstdrke und der Breite warift der
Driftzone, welche naherungsweise der Bauteildicke entspricht. Somit ist aufgrund der zehnfach héheren
Durchbruchfeldstarke von SiC gegeniber Si, die Driftzone bei der gleichen Durchbruchspannung Vsr um
ein zehnfaches kleiner. Dadurch kdnnen bei gleicher Bauteildicke sehr viel groBere Sperrspannungen oder
bei gleicher Sperrspannung wesentlich kleinere Bauteildicken erméglicht werden. Tabelle 5 gibt dazu ei-
nen Uberblick Giber die relevanten Materialkenndaten von Si und SiC. [5, 69]

Tabelle 5: Vergleich der wichtigsten MaterialkenngréRen von Si und SiC als Halbleitermaterial in der Leistungselektronik

Materialeigenschaft Si 4H SiC

Bandliicke [eV] Eg 1,12 [69] 3,26 [69]
Intrinsische Ladungstrigerdichte [cm™] ni 1,4x10°[69] 8,2 x10°[69]
Durchbruchfeldstdrke [MV/cm] Ec 0,23 [69] 2,2 [69]
Wirmeausdehnungskoeffizient [ppm/K] CTE 2,6 [5] 2 bis 3,1 [70]; 4,3 [5]
E-Modul [GPa] E 156 [71] 400 [71]
Wairmeleitfahigkeit [W/m*K] A 150 [69] 370 [69]

Der entscheidende Faktor einer breiten kommerziellen Einflihrung von SiC in der Leistungselektronik liegt
in der kosteneffizienten Verfligbarkeit von SiC-Einkristallen. Die Herstellung defektfreier SiC-Einkristalle
in gangigen WafergrofRen ist nach wie vor eine groRe Herausforderung. Wahrend die Kosten fiir einen 8“
Si-Wafer bei ca. 0,10 €/cm? liegen, sind die Kosten fiir SiC immer noch zwei GréRenordnungen héher auf-
grund von kleineren WafergroRen und stets héheren Defektraten pro Flache [69]. Silizium basierte Halb-
leiter dominieren aufgrund ihres Entwicklungsstandes und der niedrigen Herstellungskosten die meisten
Anwendungen in der Leistungselektronik. Es wird voraussichtlich 20 bis 30 Jahre dauern, bis sie im breiten
Feld von SiC-Bauteilen ersetzt werden [72].

Um die oben aufgezeigten Vorteile von Leistungshalbleitern aus SiC gegentiiber Si ausnutzen zu kénnen,
bedarf es ebenso einer Weiterentwicklung der anderen Komponenten der AVT, wie beispielsweise der
Oberseitenkontaktierung, der Fligeverbindungen oder der Vergussmassen [5, 7, 71].

2.2.4 Oberseitenkontaktierung mittels Drahtbonden

Das Ultraschall-Wedge-Wedge-Bonden ist die gdngigste Methode in der Leistungselektronik, um die ober-
seitige Kontaktierung der Halbleiterbauelemente sicher zu stellen. Zur Herstellung der sogenannten Bond-
verbindung wird in der Regel ein Aluminiumdraht mit einem Durchmesser von 100 um bis 500 pum mit
Hilfe eines keilformigen Bondwerkzeugs (Wedge) auf die zu kontaktierende Oberflache gedriickt. Eine
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zusatzlich aufgebrachte Ultraschallenergie erzeugt dabei eine stoffschliissige ReibschweiRverbindung zwi-
schen dem Al-Draht und der Halbleiteroberflache. Nach dem Erzeugen der chipseitigen Verbindung wird
ein Bogen (Loop) zum Tragersubstrat geformt und mit diesem verbunden. AnschlieBend wir der Draht mit
Hilfe eines Messers durchtrennt, sodass die ndachste Bondverbindung erzeugt werden kann. [73, 74]

Die oberseitige Bondverbindung von Halbleiterbauelementen mit Al-Drahten stellt zumeist die Schwach-
stelle eines Leistungsmoduls dar. Grund dafiir ist die groRe Differenz des CTE’s zwischen Si-Chip und Al-
Draht, wodurch wahrend des Betriebs thermomechanische Spannungen im Bereich des BondfuRes indu-
ziert werden. Diese fiihren zu einer Schadigung und letztlich zum Abriss (lift-off) der Verbindung. [7]

Durch die Verwendung von Cu-Draht, Aluminium beschichteten Cu-Draht oder Bandchen aus einem Ver-
bund aus Aluminium und Kupfer, kdnnen neben der Stromtragfahigkeit insbesondere die Zuverlassigkeit
der Bondverbindung signifikant gesteigert werden [75-77]. Allerdings werden fiir das Bonden von Cu-
Draht geeignete Chipoberflaichen bendtig, da andernfalls die Gefahr einer Beschadigung des Halbleiter-
bauteils bzw. keine ausreichende Verbindung erzeugt werden kann [78]. Dahingegen werden fiir Cu-Draht
mit Al-Mantel und die Bandchen aus Al und Cu keine speziellen Oberflichenmetallisierungen benétigt [77,
79].

Eine Losungsvariante fiur die Verwendung von Cu-Draht besteht in einer diinnen Kupferfolie als Aus-
gleichsschicht, wie Danfoss Bond Buffer oder Heraeus Die Top System® (DTS), die oberseitig auf den Halb-
leiter aufgesintert wird. Die diinne Cu-Folie schiitzt das Halbleiterbauteil wahrend des Cu-Drahtbondens
vor mechanischen Beschadigungen und ermoglicht so die Vorteile des Kupfer-Drahts hinsichtlich der
Stromtragfahigkeit und Zuverlassigkeit. [80—-82]

2.2.5 Vergussmaterialien

Innerhalb von Leistungsmodulen werden zur elektrischen Isolation und zum Schutz vor duReren Umge-
bungseinfliissen Uberwiegend Vergussmaterialien auf Basis von Epoxiden oder Silikonen verwendet. Die
maximale Einsatztemperatur dieser Vergussmassen ist allerdings auf ca. 200 °C begrenzt, da oberhalb von
ca. 200 °C die Zersetzung durch thermische Degradation einsetzt. [83, 84]

Aufgrund der in Kapitel 2.2.3 beschriebenen steigenden Betriebstemperatur (>200 °C) durch die Verwen-
dung von WBG-Halbleitermaterialien miissen die Vergussmaterialien an die steigenden Anforderungen
angepasst werden, um einen zuverlassigen Betrieb zu gewahrleisten. Daher wird an alternativen Verguss-
materialien geforscht, zu denen neben Weiterentwicklungen der silikonbasierten Vergussmaterialien ins-
besondere zementbasierte Systeme auf Basis von Kalziumaluminat oder Phosphat vielversprechende Er-
gebnisse zeigen [83, 85]. So konnte die Zuverladssigkeit in aktiven Lastwechseltest um den Faktor 3,5
gegeniiber des standardmaRigen Silikongels optimiert werden [85].

2.2.6 Zuverldssigkeitsanforderungen an Sinterverbindungsschichten in
Leistungsmodulen

Die Leistungsfahigkeit und Zuverlassigkeit von Leistungsmodulen unter rauen Einsatzbedingungen stellen

eine der grofRten Herausforderungen der AVT dar und steht dementsprechend im Fokus aktueller For-
schungsarbeiten. Leistungsmodule sind wahrend ihres Betriebs einer permanenten Temperatur- bzw.
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Lastwechselbeanspruchung ausgesetzt, die zu thermomechanischen Spannungen in der Baugruppe fiih-
ren [7, 8,11, 19, 86]. Diese werden zum einen durch den Verbund aus Materialien mit unterschiedlichen
Ausdehnungskoeffizienten als auch durch auftretende Temperaturgradienten innerhalb des Moduls her-
vorgerufen. Aufgrund der sich zyklisch wiederholenden Beanspruchungen kénnen unterschiedliche Aus-
fallmechanismen auftreten. In Bezug auf die Sinterverbindung sind vor allem Risse in der Sinterschicht
und entlang der Fligepartner eine typische Degradationserscheinung infolge von thermischer Wechselbe-
anspruchung [63, 871].

Die Temperaturwechselfestigkeit eines Leistungsmoduls steht in direktem Zusammenhang mit den me-
chanischen Eigenschaften der Fugeverbindung. Die thermisch bedingte Formanderung, die letztlich die
thermomechanischen Spannungen verursacht, wird durch die thermische Dehnung & wie folgt beschrie-
ben:

AL
Sth:L_:alXAT (3)

Dabei ist au der thermische Langenausdehnungskoeffizient, der die mittlere Langendanderungen in dem
betrachteten Bereich angibt und AT die entsprechende Temperaturdifferenz [25].

Da die stoffschliissige Fligeschicht zwischen Halbleiterbauelement und Tragersubstrat eine ungehinderte
Ausdehnung der jeweiligen Fligepartner verhindert, werden mechanische Verformungen in dem Materi-
alverbund erzeugt. Je nach Hohe der induzierten Spannungen und je nach Festigkeit und Steifigkeit des
Fligematerials treten elastische oder elastisch-plastische Dehnungen oder Stauchungen auf. Bei erhéhten
Temperaturen kénnen zusatzlich Kriechdehnungen hervorgerufen werden. Wahrend die elastische Deh-
nung reversibel ist, fiihren die plastische Dehnung sowie die Kriechdehnung zu einer irreversiblen For-
manderung. Durch vielfach wiederholte Temperaturwechsel wahrend des Betriebs eines Leistungsmoduls
akkumulieren die vielen einzelnen plastischen Dehnungen beim Uberschreiten einer kritischen Spannung.
Diese kdnnen Risse in der Schicht oder entlang der Grenzflachen induzieren und schlieRlich zum Versagen
des Bauteils fiihren [19, 63, 87]. Neben den thermisch induzierten Spannungen wird die Rissentstehung
und das Risswachstum durch Fehlstellen in der Flgeschicht wie z. B. Poren begiinstigt, da diese lokale
Spannungsspitzen in der Verbindungsschicht erzeugen [88].

Neben der Temperaturwechselfestigkeit der Fligeverbindung, bzw. des gesamten Leistungsmoduls, wird
die Zuverlassigkeit insbesondere auch durch die Hochtemperaturstabilitdt der Fligeverbindung beein-
flusst. Die Anforderung an die Hochtemperaturstabilitdit nehmen durch die steigenden Betriebstempera-
turen in Verbindung mit der Verwendung von WBG-Leistungsbauelementen zu. Wahrend derzeit Be-
triebstemperaturen bis 125 °C den Stand der Technik im Bereich der Automobilelektronik darstellen [89]
und die maximale Einsatztemperatur von Si-Halbleiterbauelementen durch deren maximale Sperrschicht-
temperatur von 150 °C begrenzt ist [5], kdnnen aktuelle SiC-Leistungshalbleiterbauelemente bereits bei
Temperaturen bis 175 °C betrieben werden. Zukiinftige SiC-Halbleiterbauelemente kénnen bei 200 °C und
hoéheren Temperaturen operieren [90], vorausgesetzt die (ibrigen Komponenten der AVT sind fiir diese
Einsatzbedingungen geeignet (vgl. Kapitel 2.2.3).
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3 Vorgehensweise und Methodik zur
Charakterisierung von
Silbersinterverbindungen

3.1 Auswabhl des Fiigematerials

In Anbetracht der Zielsetzung dieser Arbeit, eine auf mikroskaligen Silberpartikeln basierte Sinterschicht
mit nicht-silber Fillstoffen hinsichtlich ihrer Materialeigenschaften zu optimieren, wird eine aus der
mAgic’-Serie kommerziell erhiltliche Silbersinterpaste der Firma Heraeus als Referenzmaterial zu Grunde
gelegt. Bei der genannten Paste handelt es sich um eine mikroskalige Silberpaste, die entsprechend der
NTV fir das Verbinden von Halbleiterbauelementen auf Tragersubstraten mit Hilfe eines Drucksinterpro-
zesses entwickelt wurde.

3.1.1 Silberpulver

Als Silberpulver fiir die Sinterpaste der mAgic’-Serie werden flakeférmige mikroskalige Silberpartikel ver-
wendet. Die mittlere PartikelgroRe D50 betrdgt dabei 4 um. Die Morphologie des Pulvers ist anhand von
Rasterelektronenmikroskopaufnahmen (REM) in Abbildung 3 zu erkennen. Wahrend die Partikel in Langs-
und Querrichtung mehrere Mikrometer groR sind, liegt die Dicke der Mikroflakes weit unter einem Mik-
rometer. Zum Schutz vor Agglomeration und vorzeitiger Versinterung ist die Oberflache des Silberpulvers
mit einem organischen Coating versehen, dessen Anteil ca. 0,5 Gew.-% betragt.

Abbildung 3: REM-Aufnahmen der mikroskaligen Silberflakes: a) Ubersicht mit SE-Detektor, b) VergréRerung zu a mit InLens Detek-
tor

3.1.2 Fiillstoffe

Die Auswahl der verwendeten nicht-silber Fullstoffe erfolgt anhand unterschiedlicher Ansatze, um die
Materialeigenschaften der gesinterten Fligeverbindung zu optimieren. Im Fokus aller Ansatze steht letzt-
endlich das Ziel, die Temperaturwechselfestigkeit zu verbessern, um die Lebensdauer der Leistungsmo-
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dule zu erhohen. Als positiver Nebeneffekt kann die Verwendung von nicht-silber Fillstoffen je nach Kos-
ten und Mengenanteil des Fullstoffs dazu beitragen die Materialkosten der Sinterpaste zu reduzieren. Die
verwendeten Fiillstoffe konnen dabei in Anbetracht der Sintertemperatur von 230 °C bis 250 °C in hoch-
und niedrigschmelzende Materialien und nach deren Materialart in metallische und keramische Fullstoffe
kategorisiert werden. Eine Ubersicht der relevanten Fiillstoffeigenschaften ist aus Tabelle 6 zu entneh-
men.

Tabelle 6: Ubersicht relevanter Materialeigenschaften der verwendeten Fiillstoffe

Mate- Schmelztem- PartikelgroRe [um] Parti- Thermischer Aus- Wairmeleit-

rial peratur [°C] kel- dehnungs-koeffi- fahigkeit
D10 D50 D90 form zient a [ppm/K] [W/m*K]

Cu 1083 [91] 1,56* 3,75! 6,87 Flake 17,571 394 [7]

Cu 1083 [91] 2,151 4,86 8,631 Pulver 17,5[7] 394 [7]

SiC > 2300 [92] 0,502 1,80> 4,50 Pulver 2 bis 3,1 [70]; 370 [69]

4,3 [5]

Zr0O2 2715 [17] 0,28> 0,60> 1,90>° Pulver 9,6[17] 3,0[17]

SAC 305 217/221 [93] 3,101 5,48 7,88'  Pulver 23,5 [93] 58,7 [93]

In 156,6 [94] 7,95% 18,31 37,2!  Pulver 32,1 [94] 81,8 [94]

1 Ermittelte Daten; 2Herstellerangaben [95], [96]

Hochschmelzende Materialien Tm > Tsinter

Als hochschmelzende Fiillstoffe werden zwei Kupferpulver, welche sich in ihrer Partikelform unterschei-
den, sowie die keramischen Pulver Siliziumkarbid (SiC) und ein teilstabilisiertes Zirconiumoxid (ZrO) ver-
wendet. Die mittlere PartikelgréRe D50 der Kupferpulver ist mit knapp 5 um vergleichbar zu dem flake-
férmigen Silberpulvern. Die keramischen Pulver weisen hingegen eine etwas kleinere Partikelgrofie
zwischen 0,6 um (ZrOz) und 1,8 um (SiC) auf. Cu wurde aufgrund der vergleichbaren Materialeigenschaf-
ten zu Ag ausgewadhlt, welches allerdings eine hohere Festigkeit und einen etwas niedrigeren CTE auf-
weist. Zusatzlich wurden zwei unterschiedliche Partikelformen verwendet, um deren Einfluss auf die Ei-
genschaften der Sinterschicht zu analysieren. SiC wurde bereits in anderen wissenschaftlichen Arbeiten
[56] als Fiillstoffmaterial aufgrund seines sehr niedrigen CTE’s und seiner hervorragenden Warmeleitfa-
higkeit eingesetzt. Es wurde gezeigt, dass der CTE der Sinterschicht durch die Beigabe von SiC-Partikeln
reduziert werden kann. Durch den verkleinerten CTE-Unterschied innerhalb eines Modulaufbaus konnten
dadurch die thermomechanisch induzierten Spannungen deutlich verringert werden. Zirconiumoxid ist
eine polymorphe Keramik mit drei verschiedenen Kristallmodifikationen. Die Besonderheit der Kristallmo-
difikationen ist, dass die Umwandlung aus der tetragonalen Phase in die bei Raumtemperatur stabile mo-
nokline Phase mit einer Volumenzunahme von ca. 5-8 % einhergeht. Auf diese Weise werden Druckspan-
nungen in einem Bauteil erzeugt. Die Verwendung des teilstabilisierten Zirconiumoxids zielt durch diesen
Mechanismus der sogenannten Umwandlungsverstarkung darauf ab, das Risswachstum zu verlangsamen
oder im Idealfall zu stoppen [97-99]. Im Fall des ZrO: liegt die tetragonale Phase bis hinab zu Raumtem-
peratur metastabil vor. Die Phasenumwandlung in die stabile monokline Phase wird hier durch die sehr
hohen mechanischen Spannungen an einem auftretenden Riss initiiert, wobei die Spannungsintensitat an
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der Rissspitze durch die hervorgerufene Volumenzunahme gesenkt und das Risswachstum behindert

wird.

Niedrigschmelzende Materialien Tm < Tsinter

Als niedrigschmelzende Fullstoffe wird die aus der Elektrotechnik gangige SAC305 Létlegierung sowie rei-
nes Indium verwendet. Sowohl das SAC Lot als auch das Indium werden der Sinterpaste pulverférmig
hinzugefiigt. Dabei liegt die mittlere PartikelgroRe des SAC Pulvers mit ca. 5 um in der GréRBenordnung
der Silberflakes. Das Indiumpulver ist hingegen herstellungsbedingt mit einer mittleren PartikelgroRRe von
18,3 um mehr als dreimal so groB. Ziel der niedrigschmelzenden Zweitphase ist es, die pordse Sinter-
schicht wahrend des Sinterprozesses zu infiltrieren und eine bessere Benetzung der Kontaktflachen her-
beizufiihren. Weiterhin sollen die mechanischen Eigenschaften der Sinterschicht durch lokale diffusions-
basierte intermetallische Phasen optimiert werden. Denn sowohl das bindre Sn-Ag als auch das binare In-
Ag Phasendiagram enthalten hochtemperaturstabile intermetallische Phasen, wie z.B. e-Ag3Sn mit einer
Schmelztemperatur von 480 °C [100] oder -Agsln mit einer Schmelztemperatur von 670 °C [101], welche
sich wahrend des Sinterprozesses zwischen der niedrigschmelzenden Phase und den Silberpartikeln aus-
bilden, vgl. Abbildung 4. Wie bereits in Kapitel 2.2.2 beschrieben, haben eine Reihe von wissenschaftlichen
Arbeiten [59-62] gezeigt, dass die Restporositat verringert und das Benetzungsverhalten der Fligepartner
optimiert werden kann. Zusatzlich wurde nachweislich die Hochtemperaturstabilitdt und die Temperatur-
wechselbestandigkeit gegentiber reinen Silber-Sinterverbindungen verbessert.
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Abbildung 4: Bindre Phasendiagramme des Ag-Sn Systems (a) nach [100] und des Ag-In Systems (b) nach [102]

3.2  Herstellung modifizierter Silbersinterpasten

Die Herstellung der in dieser Arbeit verwendeten modifizierten Silbersinterpasten erfolgt analog zu dem
Produktionsprozess einer aus der mAgic’-Serie kommerziell erhiltlichen Silbersinterpaste der Firma He-
raeus. Deren Zusammensetzung besteht aus 85 + 3 Gew.-% des Ag-Pulver und 15 + 3 Gew.-% an organi-
schen Hilfsstoffen, die sich aus verschiedenen Losemitteln als auch Bindemitteln zusammensetzen. Die
Referenzpaste bildet die Basis der mit Flllstoffen modifizierten Silberpasten, wobei 10 + 3 Gew.-% des Ag-
Gehalts durch das jeweilige Fillstoffpulver ersetzt werden.

Je Fiillstoff werden Pastenanséatze von 300 g hergestellt. Dazu werden die Rohstoffe eingewogen und han-
dig zu einer Suspension verriihrt. Anschlieend wird die Suspension mittels eines Labormischsystems des
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Typs Hauschild SpeedMixer DAC800.1 FVZ bei einer Drehzahl von 800 U/min fir zwei Minuten homoge-
nisiert. Die doppelte Rotation des Mischbechers und die in unterschiedlichen Ebenen wirkenden Zentri-
fugalkrafte ermoglichen eine effiziente Homogenisierung auch ohne zusatzliche Schaufelriihrer. Der
Mischvorgang erfolgt in der geschlossenen Pastendose, sodass die Gefahr von Verunreinigungen mini-
miert wird [103]. Zum Vermeiden von Agglomeraten und Lufteinschliissen infolge des Mischvorgangs wird
die modifizierte Silberpaste nachfolgend in zwei Schritten mit unterschiedlichen Spaltbreiten auf einem
Dreiwalzwerk des Typs EXACT 80E gewalzt.

3.3 Auswahl der Materialien und Komponenten

3.3.1 Halbleiterbauelemente

Aufgrund der Zielsetzung dieser Studie, Silbersinterschichten gezielt fiir SiC-Anwendungen zu modifizie-
ren, werden alle Testaufbauten mit SiC-Chips realisiert. Aufgrund der hohen Materialkosten werden fir
alle zerstérenden Testverfahren mechanische SiC-Chips verwendet. Lediglich fiir die aktiven Lastwechsel-
tests werden funktionsfahige SiC-Chips eingesetzt. Als Halbleiterbauelement wird der kommerziell erhalt-
liche ,,Silicon Carbide Power MOSFET" des Typs Cree CPM2-1700-0045B verwendet, der sowohl als me-
chanische als auch funktionale Variante von ,,Wolfspeed, a Cree Company” zur Verfligung gestellt wurde.
Frontseitig (Gate & Source) ist die Oberflaiche mit einer Al-Metallisierung versehen, die die oberseitige
Kontaktierung mittels Al-Bonddrahten ermdoglicht (vgl. Kapitel 2.2.4). Rickseitig (Drain) ist der Chip mit
einer Titan-Nickel-Silber-Beschichtung versehen, wobei Ti und Ni als Diffusionsbarriere und Ag als sinter-
bare Oberflache aufgebracht sind. Die ChipgrofRe betrdagt 4,08 mm x 7,35 mm mit einer Chipdicke von
380 pum. Die maximale Sperrschichttemperatur T, liegt bei 150 °C, wobei die maximale Prozesstemperatur
kurzzeitig bis zu 325 °C betragen kann [104]. Der Durchlassstrom des SiC MOSFET's betragt maximal 72 A
bei einer Durchbruchspannung von 1700 V. Zusatzlich zu den SiC MOSFETs werden Silizium-Dioden des
Typs SKCD 81 C 170 | HD der Firma Semikron als Halbleiterbauelemente fir aktive Lastwechseltests ver-
wendet. Die oberseitige Kontaktflache ist ebenfalls mit einer Al-Metallisierung fiir die Kontaktierung mit-
tels Al-Bonddrahten versehen. Riickseitig ist eine sinterbare Oberflaichenmetallisierung aus Ni und Ag auf-
gebracht. Die ChipgroRe betrdgt 9 mmx 9 mm mit einer Chipdicke von 300 um. Die maximale
Sperrschichttemperatur T, liegt bei 150 °C, wobei die maximale Prozesstemperatur kurzzeitig bis zu 320 °C
betragen kann [105]. Der Durchlassstrom der Si-Diode betragt maximal 85 A bei einer Durchbruchspan-
nung von 1700 V.

3.3.2 Substrate

Als Isolationssubstrate werden in dieser Arbeit neben den gédngigen Condura®.classic — DCB-AI>03 Subs-
traten von Heraeus auch die fiir Hochleistungsanwendungen eingesetzte SisN4-AMB Substrate von Tos-
hiba Materials C., Ltd. verwendet. Die Auswahl erfolgt anhand der jeweiligen Testmethode, wobei der
Schwerpunkt auf den hochzuverldssigen AMB Substraten liegt (vgl. Kapitel 2.2.1). Sdmtliche Testaufbau-
ten, die einer zyklischen Beanspruchung unterzogen werden, werden mit AMB Substraten realisiert. Auf-
grund der hohen Materialkosten der AMB Substrate werden Untersuchungen ohne zyklische Beanspru-
chung mit Hilfe der standardmaRigen DCB Substrate durchgefiihrt. Die verwendeten Substrate
unterscheiden sich allerdings lediglich durch deren Isolationskeramik, wobei die Dicke der Keramik jeweils
0,32 mm betragt. Beide Substrattypen haben eine GréRe von 27 mm x 38 mm und sind beidseitig mit
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einer 0,3 mm starken Kupferschicht versehen. Die oberseitige Kupferschicht ist mittels eines Atzverfah-
rens in die in Abbildung 5 dargestellten Leiterbahnen strukturiert. Sie dient der Modulverschaltung im
Falle von aktiven Lastwechseltests. Zum Schutz vor Oxidation und fiir eine verbesserte Anbindung der Ag-
Sinterpaste ist das Kupfer mit einer ca. 0,15 um dicken Ag-Metallisierung aus Immersionsilber versehen.

Abbildung 5: SisN4-AMB Substrat mit oberseitiger Leiterbahnstrukturierung

3.3.3 Ubersicht der Testprobekérper

Fir die Ermittlung der verschiedenen Materialeigenschaften werden entsprechend der jeweiligen Unter-
suchungsmethode vier unterschiedliche Probekorper (Zugprobe, Sinterstreifen, Modulaufbau, Demonst-
ratoren) hergestellt. Wahrend der Modulaufbau und die Demonstratoren dem klassischen Aufbau eines
Leistungsmoduls, bestehend aus Halbleiterbauteil und Tragersubstrat, entsprechen, handelt es sich bei
der Zugprobe und dem Sinterstreifen lediglich um einen reinen Sinterkérper. Die Probenlayouts und die
dazugehdrigen Untersuchungsmethoden sind aus Tabelle 7 zu entnehmen.

Zur Charakterisierung der modifizierten Silbersintermaterialien wird der in Kapitel 3.4 beschriebene Her-
stellungsprozess von druckgesinterten Fligeverbindungen fiir alle Probekorper verwendet (10 MPa,
230 °C, 3 min). Die Flugeverbindungen der Modulaufbauten sowie der Demonstratoren zwischen den in
Kapitel 3.3.1 und 3.3.2 beschrieben Halbleiterbauelementen und Tragersubstraten werden mit Hilfe einer
ca. 20 um bis 30 um dicken Sinterschicht erzeugt. Fiir die Charakterisierung der reinen Sinterkérper wur-
den diese moglichst prozessnah zu den Verbindungsschichten der Modulaufbauten hergestellt. Dennoch
entspricht die Probendicke der Sinterkdrper in etwa der zwei- bis dreifachen Dicke einer Fligeverbindung,
um die Handhabung der Proben wahrend der Untersuchungen zu gewahrleisten. Die Geometrie der Zug-
probe orientiert sich an der DIN 50125 Zugprobe Form H [106]. Zur Durchfiihrung des aktiven Lastwech-
seltests wird die Si-Diode des Demonstrators oberseitig mit 18 CucorAl-Bonddrahten mit einem Durch-
messer von 300 um kontaktiert. Fir die Kontaktierung des SiC-MOSFET werden flr den Lastanschluss drei
AlCu-Bandchen (2000 um x 200 um) und fur den Gate-Anschluss ein Al-Bonddraht mit 150 um Durchmes-
ser verwendet.
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Tabelle 7: Layout der verwendeten Probenkdrper mit zugeordneten Charakterisierungsmethoden

Probenbe-  Charakterisierungs- Probenlayout
zeichnung methode
Zugprobe Dichte; Mikrostruk- i oo
turanalyse; Thermi- =20 mm \
sche Leitfahigkeit;
Thermische Aus- ay=55%5um
dehnung; Zugver-
such; Kriechversuch
Sinterstrei-  Elektrische Leitfa-
fen higkeit E
D=85+10um S
;
“ L=40 mm
Modulauf-  Schertest: Initial
bau: und nach beschleu-
nigten Alterungs-
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3.4 Herstellungsprozess von druckgesinterten Fligeverbindungen

3.4 Herstellungsprozess von druckgesinterten
Fligeverbindungen

Im folgenden Kapitel werden die einzelnen Schritte des gesamten Drucksinterprozesses detailliert be-
schrieben. Der Prozess besteht im Wesentlichen aus vier Schritten, wie in Abbildung 6 schematisch dar-
gestellt. Dies sind: Der Pastenauftrag, die Pastenvortrocknung, die Bauteilbestiickung und das Drucksin-
tern.

Aufgrund der Vielzahl an unterschiedlichen Untersuchungsmethoden werden, wie in Kapitel 3.3.3 be-
schrieben, verschiedene Probenlayouts benotigt. Neben Modulaufbauten, bestehend aus Tragersubstrat
und Halbleiterbauelement, werden zusatzlich reine Sinterstreifen hergestellt. Die dazu verwendeten Sin-
terparameter sind allerdings einheitlich, sodass sich die Proben lediglich durch deren Layout unterschei-
den.

S -
| — | —
1. Schablonendruck 2. Vortrocknen (140 °C)

|F
— »—n

3. Positionieren (130 °C) 4. Drucksintern (230 °C, 10 MPa)

Abbildung 6: Schematische Darstellung des gesamten Drucksinterprozesses

3.4.1 Pastenauftrag

Die Pastenapplikation erfolgt fiir alle Proben mit Hilfe des Schablonendruckverfahrens. Damit ein homo-
gener und vor allem reproduzierbarer Schichtauftrag realisiert werden kann, wird die Sinterpaste mit ei-
nem Schablonendrucker des Typs Horizon 03iX der Firma DEK appliziert. Die Aussparungen der Schablo-
nen sind entsprechend der unterschiedlichen Proben an das jeweilige Layout angepasst. Fiir den
Druckvorgang wird die Sinterpaste auf die Schablone gegeben und mit Hilfe von Druckleisten, den soge-
nannten Rakeln, mit einer definierten Kraft und Geschwindigkeit auf das unter der Schablone zugefiihrte
Substrat aufgebracht. Die Qualitat der gedruckten Sinterschicht wird insbesondere durch die Verfahren-
sparameter Rakelgeschwindigkeit, -druck und Schablonendicke als auch durch das FlieRverhalten der Sin-
terpaste bestimmt.

Fiir die Modulaufbauten wird der Pastendruck mit einer Schablone mit zwei Aussparungen von jeweils
5 mm x 8 mm und einer Dicke von 75 um durchgefiihrt. Damit sind die Aussparungen der Schablone in
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etwa einen Millimeter groRRer als das zu fligende SiC-Halbleiterbauelement (vgl. Kapitel 3.3.1) gewahlt.
Die Schablonendicke der Zugprobe betragt 150 pum und die des Sinterstreifens 200 um. Grund fir die gro-
Rere Dicke im Vergleich zu den Modulaufbauten sind die filigranen Proben, die mit diinneren Schichtdi-
cken nicht mehr zu handhaben waren. Trotz der starkeren Schablonendicke wird der in Abbildung 6 dar-
gestellte Prozessablauf beibehalten.

3.4.2 Trocknungsprozess und Positionierung des Halbleiterbauelements

Das in der Sinterpaste enthaltene Losemittel wird nach der Pastenapplikation in einem Konvektionsofen
der Firma Binder ausgetrieben. Der Vortrocknungsschritt verhindert neben der Entstehung von Trock-
nungskandlen durch das Abdampfen der Lésemittel auch das Verlaufen der gedruckten Pastendepods
wahrend des Drucksinterprozesses. Die Temperatur sollte im Trocknungsprozess méglichst unterhalb von
150 °C gehalten werden, da andernfalls bereits vorzeitige Sintervorgange auftreten konnen. Der Trock-
nungsprozess wird daher standardméaRig entsprechend des Produktdatenblatts in einem vorgeheizten
Ofen bei 140 °C fur 10 min unter Luft-Atmosphare durchgefiihrt.

Nach dem erfolgten Trocknungsschritt wird das Halbleiterbauelement (Chip) auf dem getrockneten Pas-
tendepots platziert. Die SiC-Chips werden dazu mit einem semi-automatischen Die-Bonder der Firma Dr.
Tresky AG auf die vorgetrocknete Sinterpaste gesetzt. Um eine Anhaftung der Chips mit der getrockneten
Sinterpaste zu erreichen und damit die Handhabung der Proben bis zum eigentlich Sinterprozess zu ver-
bessern, findet die Positionierung bei erhohten Temperaturen statt. Die voriibergehende leichte Anhaf-
tung des Halbleiterbauelements wird hierbei durch das noch vorhandene Coating der Ag-Partikel ermdg-
licht. Die SiC-Chips werden daher bei 130 °C mit einer Kraft von 20 N auf der getrockneten Paste platziert.

3.4.3 Drucksinterprozess

Die eigentliche Flgeverbindung wird im Drucksinterprozess durch das Aufbringen einer uniaxialen Kraft
zwischen zwei beheizbaren Presswerkzeugen generiert. Zum Schutz vor Verunreinigungen und vor me-
chanischen Beschadigungen des empfindlichen Halbleiterbauelements durch das Presswerkzeug werden
sowohl die Modulaufbauten als auch die Sinterstreifen mit einer 100 um dicken Polytetraflourethylenfolie
(PTFE) geschuitzt. Zusatzlich wird ein Silikonkissen zwischen PTFE-Folie und Presswerkzeug verwendet, um
den Druck ,,quasi-hydrostatisch” zu verteilen und somit eine homogene Druckverteilung zu gewahrleisten.

Alle in dieser Arbeit verwendeten Modulaufbauten und Sinterkérper werden mit der Drucksinterpresse
Sinterstar Innovate-F-XL der Firma Boschman hergestellt. Die Temperatureinbringung erfolgt dabei so-
wohl iber das obere als auch das untere Presswerkzeug. Der Prozessdruck wird hydraulisch entsprechend
der ProbengroRe aufgebracht. Wahrend die Modulaufbauten direkt in die Sinterpresse gegeben werden,
erfolgt die Sinterung der Sinterstreifen mit einem speziell entwickelten Sintertool. Dieses ermoglicht das
gleichzeitige Herstellen von sieben Proben mit einer homogenen Druckverteilung [107].

Als Standard-Prozessparameter wird eine Sintertemperatur von 230 °C, ein Sinterdruck von 10 MPa und
eine Sinterzeit von 3 min fir alle in dieser Studie hergestellten Proben verwendet.
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3.5 Methoden zur Ermittlung von Materialeigenschaften der
gesinterten Fligeverbindung

3.5.1 Bestimmung der Dichte und Porositat der Sinterschicht

Die Porositat ist eine charakteristische KenngroRRe eines gesinterten Korpers. Im Vergleich zu schmelzme-
tallurgisch hergestellten Werkstoffen, deren Eigenschaften insbesondere durch ihre chemische Zusam-
mensetzung und Gefiligeausbildung beeinflusst werden, sind die Materialeigenschaften eines Sinterkor-
pers maligeblich durch ihre Porositat bestimmt [46]. Gesinterte Silberschichten weisen ebenfalls eine
gewisse Porositat auf, die in Abhéngigkeit der verwendeten Sinterparameter in der Regel zwischen 5 %
und 25 % liegt. Wahrend eine geringe Porositat sowohl zu einer Erhéhung der mechanischen Festigkeit
als auch der thermischen und elektrischen Leitfahigkeit flihrt, kann sich eine pordse Struktur durch einen
reduzierten Elastizitatsmodul (E-Modul) positiv auf die thermomechanischen Eigenschaften auswirken
[38].

Ein gdngiges Verfahren zur Bestimmung der Porositat von gesinterten Probekorpern ist das Wagungsver-
fahren nach dem Archimedische Prinzip nach DIN ISO 3369. Danach ergibt sich die Porositdt P aus dem
Verhaltnis der Dichte des pordsen Korpers p zu der Dichte des Vollmaterials p« (theoretische Dichte) und
wird in der Regel in Prozent angegeben [46]:

P:<1—ﬁ)x100% (@)
Pr

Aufgrund des typischen Modulaufbaus, bestehend aus Halbleiterbauteil, Sinterschicht und Tragersub-
strat, ist ein bewdhrtes Verfahren zur Ermittlung der Porositdt von gesinterten Silberschichten die bild-
analytische Auswertung von Gefligeschliffbildern. Mit Hilfe dieser Methode wird die Porositat der in die-
ser Arbeit hergestellten Sinterproben bestimmt. Fir die Auswertung werden Querschliffe der gesinterten
Zugproben zunachst metallografisch vorprapariert und nachfolgend mittels lonenpolitur aufbereitet. Die
Auswertung der Porositdt erfolgt anhand von REM-Gefligeaufnahmen mit Hilfe des Bildverarbeitungspro-
gramms imagel. Der Schwellwert ist dabei so zu wahlen, dass die Poren schwarz und die versinterten
Silberpartikel weild abgebildet werden, vgl. Abbildung 7. Das Verhdltnis der schwarzen Flache zur Gesamt-
flache entspricht der Porositat der Sinterschicht. Zusatzlich konnen die Anzahl und die GrolRe der ermit-
telten Poren ausgegeben werden.
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Abbildung 7: Bestimmung der Porositat mittels Bildanalyse: a) REM-Aufnahme der Sinterschicht nach lonenpolitur, b) Binarisiertes
Bild. Die ermittelte Porositét liegt hier bei ca. 15,8 %, c) Als Poren identifizierte Bildbereiche

3.5.2 Ermittlung der elektrischen Leitfahigkeit

Silber ist der beste elektrische Leiter aller metallischen Werkstoffe. Aufgrund der Verwendung von hoch-
reinen Silberpulvern als Ausgangsmaterial ist fiir gesinterte Silber-Fligeverbindungen ebenfalls eine hohe
elektrische Leitfahigkeit zu erwarten, die lediglich durch die verbleibende Restporositat in der Sinter-
schicht vermindert wird. Da die verbleibende Schichtporositat eine starke Abhangigkeit von den Sinterpa-
rametern aufweist, ist die Ermittlung der elektrischen Leitfdhigkeit unter den in dieser Studie verwende-
ten Sinterparametern (vgl. Kapitel 3.4.3) von groRer Bedeutung.

@_

| Sinterstreifen

Abbildung 8: Widerstandsmessung mittels 4-Punkt-Methode: a) Schematisches Messprinzip nach [108, 109], b) Experimenteller
Messaufbau

Die Vier-Punkt-Methode ist ein gangiges Verfahren zur Bestimmung des Flachenwiderstands von diinnen
Materialschichten. Im Vergleich zu der einfachen Zwei-Punkt-Messung (Multimeter) basiert die Vier-
Punkt-Messung auf zwei voneinander getrennten Stromkreisen, die eine prazise Messung des Wider-
stands stromlos und ohne den Einfluss von Kontakt- und Leitungswiderstanden ermoglicht [109]. Bei die-
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ser Methode wird die zu messende Probenoberflache mit vier in der Regel kollinear angeordneten, nadel-
férmigen Elektroden kontaktiert (Abbildung 8 a). Uber die duBeren Elektroden (1; 4) wird ein konstanter
Gleichstrom | eingebracht. Die zwei inneren Elektroden (2; 3) dienen dazu den Spannungsabfall U zu mes-
sen, welcher infolge der materialabhdngigen Leitfahigkeit aufgetreten ist. Unter der Beriicksichtigung ei-
nes Korrekturfaktors C, welcher durch die Elektrodenpositionierung und der Probengeometrie bestimmt
wird, berechnet sich der Flachenwiderstand Rz nach [108]:

U
RDZCXT (5)

Der spezifische Widerstand p kann unter Berticksichtigung der Schichtdicke d nach Gl. 6 bestimmt werden.

p=dXR, (6)

Die elektrische Leitfahigkeit o kann schlieflich tiber den Kehrwert des spezifischen Widerstandes ermittelt
werden.

(7)

D=

Zur Ermittlung der elektrischen Leitfahigkeit der modifizierten Sinterschichten wird der Flachenwider-
stand mit einem Milliohmmeter des Typs Resistomat 2318 der Firma Burster (Abbildung 8 b) unter der
Verwendung eines konstanten Gleichstroms von 900 mA gemessen. Die kollinear mit gleichem Abstand
angeordneten nadelférmigen Elektroden sind in einem Messkopf federgelagert und werden mit Hilfe ei-
ner Kniehebelpresse auf die Probenoberfliche aufgesetzt. Als Probekdrper werden die in Kapitel 3.3.3
beschriebenen Sinterstreifen verwendet. Je Sintermaterial werden 5 Sinterstreifen jeweils flinffach ge-
messen.

3.5.3 Messung der thermischen Leitfahigkeit

Die thermische Leitfahigkeit der gesinterten Fligeverbindung ist hinsichtlich der Abfliihrung der vorhande-
nen Verlustwarme des Halbleiterbauelements von grofRer Bedeutung.

Der als Warmeleitung bekannte Energietransportmechanismus innerhalb von Festkérpern wird durch
Temperaturunterschiede hervorgerufen. Nach dem zweiten Hauptsatz der Thermodynamik flieRt ein
Warmestrom stets von einer héheren zu einer niedrigeren Temperatur. In Metallen erfolgt der thermi-
sche Energietransport sowohl durch Gitterschwingungen als auch durch die Bewegung der freien Valen-
zelektronen, welche in der Regel den dominierenden Anteil ausmachen. Die Fourier'sche Warmeleitglei-
chung (Gl. 8) beschreibt fiir den stationéren Fall die Proportionalitat zwischen dem Warmestrom Q und
der Temperaturdifferenz T2 — T1: sowie der des Probenquerschnitts A. Der materialcharakteristische Pro-
portionalitatsfaktor wird durch den Warmeleitungskoeffizienten A beschrieben, wahrend die durch-
stromte Materialdicke durch d gegeben ist. [110]

A
Q=-Ax_ox (T =T) (8)
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Anhand dieses Zusammenhangs wird deutlich, dass fiir eine effektive Entwdarmung eines Leistungsmoduls
neben den geometrischen GrofRen insbesondere der materialspezifische Warmeleitungskoeffizient der
Fligeverbindung eine tragende Rolle spielt.

Daher eignen sich gesinterte Silber-Fligeverbindungen, aufgrund der geringen Schichtdicke (20 bis 60 pum)
und der hohen thermischen Leitfahigkeit, ideal fir eine effiziente Warmeabfiihrung. Es gibt eine Reihe
von standardisierten Testmethoden zur Bestimmung der Warmeleitfahigkeit, dabei ist die nach ASTM
D5470 die gangigste Methode im stationdren Versuch. Sie ist allerdings nicht fir Materialien mit sehr
hohen Warmeleitfahigkeiten und sehr diinnen Schichten geeignet [111]. Die Laser-Flash-Methode (ASTM
E1461), welche einem instationaren Verfahren entspricht, hat sich fir die Charakterisierung von gesinter-
ten Fligeverbindungen zu einem gangigen Verfahren entwickelt [38]. Mit dieser Methode kénnen Mate-
rialien mit hochsten Warmeleitfahigkeiten analysiert werden. Allerdings gibt es auch hier Anforderungen
an die Probengeometrie, sodass Probendicken von 0,1 mm bis 6 mm Dicke fiir eine prazise Messung er-
forderlich sind [112]. Aus diesem Grund ist es nicht moglich die in dieser Arbeit hergestellten prozessna-
hen Sinterproben (vgl. Kapitel 3.3.3) mit Schichtdicken im Bereich von 50 um zu messen.

Die Warmeleitfahigkeit der prozessnah hergestellten Sinterproben wird daher mit der LaTIMA Methode
(Lateral Thermal Interface Material Analyzer) der Nanotest und Design GmbH ermittelt. Diese Messme-
thode ermdoglicht eine laterale Messung von gut warmeleitenden diinnen Materialproben (Abbildung 9),
wie beispielsweise Silber-Sinterschichten [111]. Die Methode basiert auf dem stationadren Verfahren der
ASTM D5470, allerdings wird bei der LaTIMA-Methode eine streifenférmige Probe horizontal auf zwei
Sockel gelegt, wobei einer als Warmequelle und der andere als Warmesenke fungiert. Die thermische
Leitfahigkeit As wird Gber den Warmestrom Q und den Temperaturgradienten ATir berechnet, wobei der
Warmestrom an beiden Sockeln mit Hilfe von jeweils drei Thermoelementen (T1 bis T3 bzw. T4 bis T6)
anhand von Gl. 9 ermittelt wird. Der Temperaturgradient Gber die Lange Lir des mittleren Probenaus-
schnittes wird mit Hilfe einer Infrarot-Kamera erfasst. Um die exakte Probentemperatur zu bestimmen,
werden die Materialproben mit dem Querschnitt As mit einem speziellen schwarzen Kameralack der Firma
Tetental Europe GmbH [113] mit einem Absorptionsgrad von >95 % beschichtet.

Lig  Q
— X

= — (9)

As

Die LaTIMA Methode wurde im Rahmen einer Dissertation sowohl an Vollmaterialien als auch an gesin-
terten Probekorpern mit unterschiedlicher Porositat qualifiziert, sodass die Messmethode fir die diinnen
Sinterproben bestens geeignet ist [111].

Die Messung der thermischen Leitfahigkeit wird mit der LaTIMA-Methode anhand der gesinterten Zug-
proben durchgefihrt (vgl. Kapitel 3.3.3). Die Verwendung einer einheitlichen Probengeometrie fir ver-
schiedene Untersuchungsmethoden ermdoglicht die Charakterisierung unterschiedlicher Materialeigen-
schaften an ein und demselben Probenkorper. Dadurch kénnen geometrische und herstellungsbedingte
Einflisse umgangen werden. Pro Sintermaterial werden drei Probekorper jeweils 11-mal gemessen.

28



3.5 Methoden zur Ermittlung von Materialeigenschaften der gesinterten Fligeverbindung

>
® T4 L ®T3
~ Wirmesstrom -
% oT5 Ter2
Q
& 3
®T6 Tl
| Warmesenke | Warmequelle |
a) b)

Abbildung 9: LaTIMA-Methode zur Bestimmung der Warmeleitfahigkeit von diinnen gut leitenden Probek&rpern: a) Schematischer
Messaufbau der LaTIMA-Methode nach [111], b) Experimenteller Messaufbau [111]

Der Energietransport erfolgt bei der thermischen als auch der elektrischen Leitfahigkeit tiberwiegend tber
die freibeweglichen Valenzelektroden. Der Zusammenhang kann mit Hilfe des Wiedemann-Franz-Geset-
zes, welches auf der Drudeschen Theorie basiert, wie folgt beschrieben werden:

2
o LxT (10)
o

Dabei kann die durch Elektronen hervorgerufene thermische Leitfahigkeit Aei mit der flir Metalle nahezu
konstanten Lorenz-Konstante L bei einer Temperatur T und aus der bekannten elektrischen Leitfdhigkeit o
eines Metalls bestimmt werden [110, 114].

3.5.4 Bestimmung der mechanischen Materialeigenschaften

Thermische Ausdehnung

Die thermische Ausdehnung der modifizierten Sinterschichten wird mit Hilfe der Schubstangen-Dilato-
metrie ermittelt. Die Messmethode basiert auf der DIN 51045 und der ASTM E221, mit welcher die Di-
mensionsanderung einer Probe wahrend eines vorgegebenen Temperaturprofils bestimmt werden kann.
Die Langenanderung AL einer Probe, bezogen auf deren Ausganglange Lo infolge einer Temperaturdiffe-
renz AT, wird durch den materialspezifischen Langenausdehnungskoeffizienten a angegeben. [115]

AL

= 11
&= Lo X AT 1)

Zur Bestimmung des Langenausdehnungskoeffizienten mittels Schubstangendilatometer, wie schema-
tisch in Abbildung 10 dargestellt, wird die zu messende Probe in einen Probenhalter gelegt und mit einem
Flihlstempel bzw. mit der Wand der Probenkammer durch eine definierten Kraft im Bereich von 10 mN
bis 3 N in Kontakt gebracht. Die Probenkammer wird anschlieRend in einem horizontal verschiebbaren
Ofen platziert. Sowohl die Ausgangsldange als auch die Langendanderung werden automatisch lber eine
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Skala am Fuhlstempel und einem optischen Encounter ermittelt. Die Anpresskraft wird durch einen Aktu-
ator aufgebracht und mit Hilfe eines elastischen Kraftsensors detektiert. Die Temperatur wird Uber einen
Temperatursensor in unmittelbarer Probennahe erfasst. [116]

Zufiihrung von Schutz- Wegaufnehmersystem

und Spuhlgasen o
Probenhalterung

Ofen

Fihlstempel

Probe mit spezieller
Halterung fir diinne
Proben (bis 250 um)

Abbildung 10: Schema eines Schubstangendilatometers nach [116]

Die experimentelle Bestimmung der Warmeausdehnung der modifizierten Sinterschichten wird mit einem
horizontalen Dilatometer des Typs DIL 402 Expedis® Supreme der Firma Netzsch durchgefiihrt. Die Sinter-
proben werden dazu bei Raumtemperatur in eine fur diinne Proben geeignete zylindrische Probenhalte-
rung mit Nut aus Aluminiumoxid gelegt. Anschliefend wird die Probe durch den Fihlstempel mit einer
Anpresskraft von 20 mN mechanisch kontaktiert. Als Probekérper wird der mittlere Teil (ca. 20 mm) der
Zugproben verwendet, wobei die Probenkdpfe zuvor abgetrennt werden. Nach VerschlieRen der Ofen-
kammer, wird der geschlossene Ofenraum zweifach evakuiert und anschlieBend mit Stickstoff gespiilt.
Die Messung erfolgt unter Stickstoff-Atmosphare. Die Ausgangsldange Lo der Sinterprobe wird automatisch
durch das Wegaufnehmersystem bestimmt. Die Berechnung des thermischen Ausdehnungskoeffizienten
fir den entsprechenden Temperaturbereich erfolgt iber die Aufzeichnung der Langendnderung A, und
der Temperaturdifferenz AT. Der thermische Ausdehnungskoeffizient wird im Rahmen der vorliegenden
Arbeit fir den Temperaturbereich von 25 °C bis 200 °C ermittelt. Dazu wird die Dilatometermessung fir
jedes Sintermaterial an drei gesinterten Probekdrpern durchgefiihrt.

Scherfestigkeit

Ein gangiges Verfahren zur Bestimmung der Festigkeit einer Fligeverbindung im Bereich der AVT ist der
sogenannte Schertest nach dem MIL-STD 883 Methode 2019.8 und dem IPC-TM-650 Nr. 2.4.42.2, mit
welcher beispielsweise die Scherfestigkeit einer Fligeverbindung zwischen Halbleiterbauelement und Tra-
gersubstrat analysiert werden kann [117, 118]. Der Schertest ist insbesondere aufgrund der einfachen
Durchflihrung ein bevorzugtes Verfahren zur Qualifizierung von unterschiedlichen Fligematerialien bzw.
Fligeprozessen von elektronischen Komponenten.

Fiir die Durchfliihrung des Schertests wird das Tragersubstrat in einer Probenhalterung fixiert oder an ei-
nen festen Anschlag gelegt. Mit Hilfe des parallel zur Oberflache verfahrenden SchermeifRels wird mit
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konstanter Testgeschwindigkeit und definiertem Abstand zur Substratoberfliche das Halbleiterbauele-
ment mit einer stetig steigenden Kraft bis zum Versagen der Fligeverbindung belastet (Abbildung 11 a).
Die Scherfestigkeit T der Flgeverbindung lasst sich aus der maximalen Scherkraft Fmax und der entspre-
chenden Anbindungsflache A berechnen. Zur Qualifizierung der Fligeverbindung kann neben der ermit-
telten Scherfestigkeit eine Analyse der Bruchflachen durchgefiihrt werden, die eine Aussage liber den
Bruchmechanismus ermoglicht. Als Mindestanforderung wird im MIL-Std-883 eine flachenabhangige
Scherfestigkeit von ca. 12 MPa fir Anbindungsflachen ab 4,1 mm? GréRe angegeben [118], wihrend das
Industriekonsortium DA5! 20 MPa als hohe Scherfestigkeit klassifiziert [119].

F
Halbleiterbauelement _ <+— SchermeiRel

Probenanschlag \ / Sinterschicht

I 1 shernohe

Si;N,-AMB

«— Heizplatte

a) b)

Abbildung 11: a) Schematische Darstellung des Hochtemperatur-Schertests zur Qualifizierung der Fiigeverbindung eines Leistungs-
moduls nach [117, 118], b) Modulaufbau auf beheizbarem Probenhalter mit Schermeifel im Hintergrund

Nach den Standards MIL-Std-883 und ICP-TM-650 werden die auftretenden Briiche in drei unterschiedli-
che Kategorien eingeteilt, wie sie in Abbildung 12 dargestellt sind. Wahrend die adhasiven Bruchmecha-
nismen der Kategorien 2 und 3 zumeist ein Indikator fiir eine Fligeverbindung mit niedriger Festigkeit sind,
deutet der kohasive Mischbruch der Kategorie 1 auf eine gute Qualitat der Fligeverbindung hin. In der
Praxis treten allerdings haufig auch undefinierte Mischbriiche oder kohdsive Briiche innerhalb der Ver-
bindungsschicht auf.

M!AJ— [

Kategorie 1: Kohasiver Bruch im  Kategorie 2: Adhésiver Bruch Kategorie 3: Adhasiver Bruch
Halbleiterbauteil zwischen Halbleiterbauteil und zwischen Fugeschicht und Tra-
Fligeschicht gersubstrat

Abbildung 12: Ubersicht der unterschiedlich auftretenden Bruchmechanismen wihrend des Schertests

Der Scherversuch wird in der Regel bei Raumtemperatur durchgefiihrt. Allerdings muss, in Hinblick auf
die steigenden Betriebstemperaturen der Leistungsmodule, ein zuverldssiger Betrieb ebenfalls bei erhoh-
ten Temperaturen gewahrleistet sein. Da fiir metallische Werkstoffe mit steigender Temperatur haufig
eine Abnahme der Festigkeit [120] einhergeht, werden von dem MIL-Std-883 zusatzlich Scherversuche bei
erhohten Temperaturen gefordert [118]. Daher werden sowohl von dem DA5-Konsortium [119] als auch
von Materialherstellern [121] Scherfestigkeiten bei 260 °C angegeben. So haben Untersuchungen an Au-

1Internationales Industrie-Konsortium , Die-Attach 5 (DA5)“ bestehend aus Robert Bosch, STMicroelectronics, NXT Semiconductor,
Infineon Technologies und Nexperia
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Sn Diffusionslot eine drastische Abnahme der Scherfestigkeit bei 200 °C respektive 300 °C ergeben [122],
wahrend fir gesinterte Silberverbindungen lediglich eine leichte Abnahme der Scherfestigkeit festgestellt
wurde [123].

Fir die experimentelle Bestimmung der Scherfestigkeit wird ein Schertester des Typs Dage 4000Plus der
Firma Nordson verwendet, welcher zusatzlich mit einer beheizbaren Probenhalterung ausgestattet ist.
Der Scherversuch wird bei 260 °C an den Modulaufbauten, wie in Abbildung 11 b dargestellt, durchge-
fuhrt. Die Halbleiterbauelemente werden dabei mit einer Schergeschwindigkeit von 300 um/s und einer
Scherhéhe von 80 um abgeschert. Auf diese Weise werden je Sintermaterial 10 Messwerte durch das Ab-
scheren der SiC-Chips generiert.

Spannungs-Dehnungs-Verhalten

Waidhrend der Scherversuch eine gangige Methode zur Qualifizierung der Fligeverbindung eines Modulauf-
baus ist, eignet sich der nach DIN EN ISO 6892-12 standardisierte Zugversuch zur Bestimmung des Span-
nungs-Dehnungs-Verhaltens der modifizierten Sinterschichten [38, 63, 124-126]. Gegeniiber des Scher-
versuchs zeichnet sich der Zugversuch durch seinen klar definierten einachsigen Spannungszustand aus.
Die Bestimmung der mechanischen Materialkenndaten der gesinterten Probekdrper ist von grofRer Be-
deutung, da sie sich teilweise stark von dichtem Silber unterscheiden. Hauptursache der verénderten Ei-
genschaften ist die pordse Struktur des gesinterten Silbers. Sie fiihrt zu einer Reduzierung des effektiven
Probenquerschnitts, sodass auf die Sinterhéalse im Innern des Sinterkorpers bei gleichen duBeren Kraften
wesentlich héhere Spannungen wirken [126]. Der Einfluss der Porositdt wird auch bei der Analyse der
Proben nach dem Zugversuch ersichtlich. Wahrend dichtes Silber makroskopisch eine deutliche Einschnii-
rung der Probe aufweist, was charakteristisch fir ein duktiles Metall wie Silber ist, zeigt gesintertes Silber
makroskopisch eher ein Sprodbruchverhalten ohne erkennbare Einschnlirung. Bei Betrachten der Bruch-
flache ist allerdings ein duktiles Bruchverhalten mit plastischer Verformung bzw. lokalen Einschniirungen
zu erkennen, welches durch seine typische Wabenstruktur gekennzeichnet ist [63].

Im Zugversuch wird eine Probe mit einer Zugbeanspruchung mit definierter Prifgeschwindigkeit bis zum
Versagen gedehnt. Aus der gemessenen Dehnung € und der aufgebrachten Zugkraft F kénnen, unter Be-
ricksichtigung des belasteten Probenquerschnitts So, die mechanischen Kennwerte Zugfestigkeit Rm,
Dehngrenze Rpo2(Streckgrenze) als auch Elastizitatsmodul E bestimmt werden [127]. Die Ergebnisse wer-
den in der Regel in Spannungs-Dehnungs-Diagrammen dargestellt, wie es fur ein duktiles Metall exemp-
larisch in Abbildung 13 a gezeigt ist.

2 DIN EN ISO 6892-1 Metallische Werkstoffe — Zugversuch — Teil 1: Prifverfahren bei Raumtemperatur
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Abbildung 13: a) Spannungs-Dehnungs-Diagramm eines duktilen Metalls ohne ausgepragte Streckgrenze Re nach [127], b) Zug-
probe in Zugprifanlage (ZwickRoell Z0.5 TN) bei Raumtemperatur

Wird eine Probe auf Zug belastet, stellt sich je nach Héhe der angelegten Spannung und je nach Material-
verhalten eine Verformung ein. Kehrt die Probe nach Entlastung wieder in deren Ausgangsform zuriick,
spricht man von elastischer Formédnderung. Verbleibt hingegen die Formadnderung nach Entlasten der
Probe, so wurde die Probe plastisch verformt. Die elastische Dehnung ist durch den linearen Kurvenver-
lauf im Spannungs-Dehnungs-Diagramm gekennzeichnet, der den proportionalen Zusammenhang zwi-
schen Zugspannung o und Dehnung €. nach dem Hookesche Gesetz wie folgt beschreibt:

c=EXg, (12)

Der Proportionalitatsfaktor wird mit dem Elastizitdtsmodul E beschrieben. Beim Belasten einer Probe
oberhalb der Dehngrenze Rpo,2 (Streckgrenze) wird eine plastische Dehnung bis zum Versagen hervorge-
rufen, die durch den nicht-linearen Kurvenverlauf gekennzeichnet ist.

Im Rahmen dieser Studie wird der Zugversuch durchgefiihrt, um die mechanischen Materialkenndaten
Zugfestigkeit Rm und Elastizitatsmodul E der gesinterten Probekdrper zu bestimmen. In Anlehnung an vo-
rangegangene Untersuchungen werden die Zugversuche hinsichtlich der Vergleichbarkeit mit einer kon-
stanten Traversengeschwindigkeit von 0,1 mm/min durchgefuhrt [38, 63].

Die Zugversuche zur Qualifizierung der verschiedenen Fiillstoffe erfolgen intern an einer Zugprifanlage
des Typs Z0.5 TN der Firma ZwickRoell bei Raumtemperatur. Je modifizierte Paste werden 7 Zugproben
(vgl. Kapitel 3.3.3) getestet. Der experimentelle Aufbau ist in Abbildung 13 b dargestellt.

Weiterfiihrende Untersuchungen des favorisierten modifizierten Sintermaterials zur Analyse des Tempe-
ratureinflusses auf die mechanischen Eigenschaften, werden aus anlagetechnischen Griinden in dem ex-
ternen Priflabor polymerphys IK GmbH durchgefiihrt. Hier werden neben der Zugprifung bei Raumtem-
peratur zusatzlich Zugversuche bei 100 °C und 175 °C vorgenommen. Je Paste und Temperatur werden 5
Einzelproben getestet. Als Zugprifanlage steht eine Z030 Trevo der Firma ZwickRoell zur Verfligung.

Zusatzlich zu den ermittelten mechanischen Kenndaten, erfolgt im Nachgang an die Zugversuche eine
Analyse der Bruchflachen im REM. Damit sollen Riickschlisse fiir die Beurteilung der Qualitat der Sinter-
verbindung als auch des Bruchverhaltens ermoglicht werden.
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Kriechverhalten

Der Begriff des ,Kriechens” beschreibt eine zeitabhangige plastische Formdnderung eines Werkstoffes
unter der Einwirkung einer konstanten Belastung insbesondere bei erh6hten Temperaturen, die durch
das Klettern von Stufenversetzungen verursacht wird. Wird ein metallischer Werkstoff oberhalb seiner
homologen Temperatur von ca. 0,4 mit einer konstanten Spannung beansprucht, so stellt sich mit zuneh-
mender Zeit eine plastische Dehnung ein, die als Kriechdehnung bezeichnet wird. Die zeitabhangige
Kriechdehnung wird zumeist fir eine konstante Spannung und Temperatur in einem Zeitdehnschaubild
bzw. der sogenannten Kriechkurve dargestellt. Die Kriechkurve kann, wie aus Abbildung 14 a zu entneh-
men ist, in die drei Stadien des primaren-, sekundaren- und tertidren Kriechens unterteilt werden. [25,
26]

Das primare Kriechen (I) ist durch einen starken Anstieg der Dehnung gekennzeichnet, die sich analog
zum Zugversuch aus elastischem und plastischem Anteil zusammensetzt. Durch die plastische Verformung
wird eine Verfestigung des Materials hervorgerufen, die zu einer Abnahme der Kriechgeschwindigkeit
fihrt, wie aus Abbildung 14 b ersichtlich ist. Das sekundéare oder auch stationare Kriechen (II) ist durch
den konstanten Anstieg der Dehnung gekennzeichnet, der durch ein Gleichgewicht zwischen versetzungs-
bedingter Verfestigung und thermisch bedingter Erholung durch das Klettern von Versetzungen erfolgt.
Die Dehnrate ist in diesem Stadium nahezu konstant. Das tertidre Stadium (III) weist hingegen einen star-
ken Anstieg der Dehnung und damit auch der Dehnrate auf. Neben den Kriechvorgangen findet zusatzlich
eine Schadigung des Werkstoffs durch Poren- und Rissbildung bevorzugt an den Korngrenzen statt, die
letztlich zum Versagen des Materials fiihrt.
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Abbildung 14: a) Schematische Darstellung einer Kriechkurve mit den charakteristischen Kriechstadien nach [26], b) Schematische
Darstellung der Dehnrate in Abhangigkeit der einzelnen Kriechstadien nach [26]

Die Dehnrate des sekundaren Kriechens in Abhangigkeit der Spannung o und der Temperatur T kann mit
dem Potenzgesetz-Kriechen oder Norton-Kriechen durch

Eg=B X" xexp(— RQ_T) (13)

beschrieben werden. Wobei B eine materialabhdngige Konstante, n der Spannungsexponent, R die Gas-
konstante und Q eine charakteristische Aktivierungsenergie fuir den Kriechprozess sind.

In Abhangigkeit der Temperatur und Spannung wird das Kriechverhalten eines Materials durch unter-
schiedliche mikroskopische Kriechmechanismen verursacht. So wird die plastische Verformung bei relativ
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hohen Spannungen und mittleren Temperaturen durch das Versetzungskriechen (Norton-Kriechen) do-
miniert, wohingegen bei niedrigen Spannungen aber hohen Temperaturen das Diffusionskriechen (Coble-
Kriechen und Nabarro-Herring-Kriechen) der dominierende Mechanismus ist [25, 26]. Weiterhin wird das
Kriechverhalten bzw. der aktive Kriechmechanismus durch die Mikrostruktur, genauer der KorngréRe, be-
einflusst. So sind feinkdrnige Geflige gegeniber Diffusionskriechen wesentlich anfélliger als grobkérnige.
Eine Ubersicht iiber den vorherrschenden Verformungsmechanismus in Abhangigkeit der Spannung und
Temperatur kann aus materialspezifischen Verformungsmechanismen-Diagrammen entnommen werden.
Exemplarisch ist dazu in Abbildung 15 das Verformungsmechanismen-Diagramm von dichtem Silber in
Abhédngigkeit der KorngroRRe dargestellt. In der Abbildung ist auf der y-Achse die normierte Zugspannung
tiber der homologen Temperatur aufgetragen. In Abhangigkeit der KorngréRe sind drei Bereiche des Dif-
fusionskriechens dargestellt. Bei niedrigen homologen Temperaturen ist die plastische Verformung durch
Uberschreiten der FlieBgrenze gekennzeichnet. Mit steigender homologen Temperatur und in Abhingig-
keit der KorngroRe setzten hingegen verstarkt Diffusions- und Versetzungskriechmechanismen ein, die
zusatzlich eine Kriechverformung hervorrufen.

10_1_ ftheoret.ische Festigkeit
P v o e = 10 pm
G | 1024 Fliebgrenze ersetzungsgleiten | __ o _ 32 pm
10-3- wenenses ¢ = 100 pm
4 Coble-
1074 Kriechen
5 Nabarro-
wﬁ elastische pemine:
1054 Verformu ng iechen
10—7_
1078 T T T J

. —_—
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Abbildung 15: Verformungsmechanismen-Diagramm fiir dichtes Silber unter dem Einfluss unterschiedlicher KorngroRen nach [26,
49]

Im Kriechversuch oder nach DIN EN ISO 2043 Zeitstandversuch wird ein Probekérper mit einer konstanten
Spannung bei einer vorgegebenen erhéhten Temperatur belastet. Die sich einstellende plastische Verfor-
mung (Kriechdehnung €) wird Gber der Zeit t aufgezeichnet und kann anschlieBend durch eine Kriechkurve
dargestellt werden. Anhand dieser kann das Werkstoffverhalten unter konstanter Belastung bei erhéhten
Temperaturen analysiert werden.

Die Untersuchung des Kriechverhaltens der modifizierten Sinterschichten erfolgt wie der Zugversuch in
dem externen Priiflabor polymerphys IK GmbH an den gesinterten Zugproben. Dabei werden die Span-
nungen zur Belastung der Proben aus den vorangegangenen Zugversuchen verwendet, die mit ca. 30 %,
60 % und 90 % der Streckgrenze des jeweiligen Materials und der entsprechenden Temperatur festgelegt
werden. Der Einfluss der Temperatur auf das Kriechverhalten der modifizierten Sinterschichten wird ana-
log zum Zugversuch bei Raumtemperatur, 100 °C und 175 °C und bei einer Versuchslaufzeit von 60 min
charakterisiert.

3 DIN EN ISO 204 Metallische Werkstoffe - Einachsiger Zeitstandversuch unter Zugbeanspruchung
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3.6 Beschleunigte Alterungstests

Die Leistungsfahigkeit und Zuverlassigkeit von Leistungsmodulen unter rauen Einsatzbedingungen stellen
eine der groRten Herausforderungen der AVT dar und stehen dementsprechend im Fokus aktueller For-
schungsarbeiten. Leistungsmodule sind wahrend ihres Betriebs einer permanenten Temperatur- bzw.
Lastwechselbeanspruchung ausgesetzt, die zu thermomechanischen Spannungen in der Baugruppe fiih-
ren (vgl. Kapitel 2.2). Beschleunigte Alterungstests werden daher zur Qualifizierung und Abschétzung der
Zuverlassigkeit eines Moduls oder einzelner Materialien verwendet. Dabei werden zumeist thermome-
chanische Spannungen durch eine Vielzahl von Temperaturwechseln mit unterschiedlichen Temperatur-
differenzen und Geschwindigkeiten induziert. Es gibt eine Reihe standardisierter Testmethoden die im
Wesentlichen in die passiven Testmethoden, wie den Temperaturwechseltest (TCT), den schrofferen Tem-
peraturschocktest (TST) oder die Hochtemperaturlagerung (HTS) und die aktiven Testmethoden, wie den
aktiven Lastwechseltest (engl. power cycling test, PCT), unterteilt werden.

3.6.1 Temperaturwechseltest- und Temperaturschocktest

Die Temperaturwechselfestigkeit der Flgeverbindung bzw. des gesamten Leistungsmoduls kann durch
die passiven Testmethoden des TCT's und des TST's untersucht werden. Dabei werden durch passive Tem-
peraturwechsel thermomechanische Spannungen aufgrund der unterschiedlichen CTE's erzeugt [5], die
im Falle von klassischen Lotverbindungen durch Kriechdehnungen abgebaut werden und zur Ausbildung
von Rissen in der Verbindungsschicht fiihren. Gesinterte Silberverbindungen zeigen hingegen eine we-
sentlich hohere Bestandigkeit aufgrund der niedrigeren homologen Temperatur und hoéheren Festigkeit
(vgl. Kapitel 2.2.2).

Sowohlim TCT als auch im TST werden die Proben im Wechsel einer Kammer mit hoher und einer Kammer
mit niedriger Temperatur zugefiihrt. Der Unterschied beider Testmethoden liegt in dem verwendeten
Umgebungsmedium, der Verweil- und der Transferzeit zwischen den unterschiedlichen Temperaturkam-
mern (DIN EN ISO 60068-2-14%). Wahrend die Warmelibertragung beim TCT uber Luft erfolgt, wird die
Warmeubertragungsgeschwindigkeit im TST durch die Verwendung eines fliissigen Mediums gesteigert,
sodass der Scharfegrad der thermomechanischen Belastung des TST im Vergleich zum TCT hoher ist [118].
Um einen moglichst schroffen Temperaturwechsel zu realisieren, muss der Transfer innerhalb weniger
Sekunden (< 10 s) erfolgen. Durch die hohe Warmeubertragungsgeschwindigkeit wird das thermische
Gleichgewicht schneller als im TCT erreicht, sodass die Verweilzeit reduziert werden kann [128]. Beide
Testmethoden entsprechen den Standards des MIL-STD-883H Methode 1010.8 & 1011.9 als auch des JE-
DEC Standards JESD22-A104 & JESD22-A106 in denen die Testbedingungen definiert sind [118, 129]. Es
gibt allerdings auch in Abh&dngigkeit der Norm unterschiedliche Definition zwischen dem TCT und TST, vgl.
ECPE Richtline AQG 324 [130].

In dieser Studie wird als Standardverfahren der TST in einem ESPEC TSB-51 Flissig-Fllssig-Temperatur-
schockschrank zur Charakterisierung der Zuverlassigkeit der gesinterten Modulaufbauten durchgefiihrt
(Abbildung 16 a). Die Testparameter werden entsprechend der JEDEC Testbedingungen H mit einem Tem-
peraturwechsel zwischen -55 °C und 150 °C und somit einer Temperaturdifferenz von 205 °C gewahlt. Die
Verweilzeit je Temperaturbad wird auf 5 min festgelegt, wobei der Transfer von einem in das andere Bad
innerhalb von 10 s erfolgt. Als flissiges Medium wird Galden® D 02 TS sowohl fiir das kalte als auch das

4 DIN EN ISO 60068-2-14 Umgebungseinflisse Teil 2-14: Prifverfahren — Priifung N: Temperaturwechsel
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heiBe Bad verwendet. Im Vergleich zu der ECPE Richtline AQG 324 werden die gesinterten Modulaufbau-
ten sowohl durch den TST als auch die Temperaturdifferenz von 205 °C Testbedingungen mit einem ho-
heren Scharfegrad unterzogen. Die Wahl der Testmethode und Testbedingungen kann mit einer verkiirz-
ten Testdauer aufgrund der geringeren Verweilzeiten als auch einer beschleunigten Degradation der
Fligeschicht infolge der gréReren Temperaturdifferenz begriindet werden.
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Abbildung 16: a) Flissig-FlUssig-Temperaturschockschrank, b) Temperaturprofile eines Prifzyklus des TST und TCT

Da der TCT im Automotivbereich die standardisierte Testmethode darstellt, werden zuséatzlich TCT's der
Referenzproben in einem Luft-Luft-Temperaturschrank des Typs VT® 7012 S2 der Firma Votsch durchge-
flhrt. Damit soll eine bessere Einordnung der Ergebnisse des TST zu anderen Zuverlassigkeitsuntersuchun-
gen ermdglicht werden. In Abbildung 16 b sind die verwendeten Temperaturprofile dargestellt, die Gber
die gleiche minimale und maximale Temperatur von -55 °C und +150 °C verfiigen, sich aber in der War-
melibertragungsgeschwindigkeit als auch der Verweilzeit unterscheiden.

Die maximale Zyklenzahl beider Testmethoden ist auf 3000 Zyklen festgelegt. Zur Analyse des Degradati-
onsverhaltens der modifizierten Sinterverbindungen werden nach 500, 1000 und 2000 Zyklen Proben ent-
nommen und mittels Ultraschallmikroskopie (C-SAM), Schliffuntersuchung und Hochtemperatur Scher-
test (vgl. Kapitel 3.5.4) analysiert. Je Material und Zyklenzahl werden 10 Scherwerte generiert und zur
Beurteilung der Schichtdegradation in einem Fehlerbalkendiagramm dargestellt. Die Zuverlassigkeit der
modifizierten Sinterschichten wird nach [48, 131] anhand des Abfalls der Scherfestigkeit bestimmt. Dabei
wird als Ausfallkriterium der gesinterten Modulaufbauten ein Abfall der Scherfestigkeit um 50 % [65] der
Initialscherfestigkeit in Verbindung mit der definierten Mindestscherfestigkeit von ca. 12 MPa des MIL-
STD-883 [118] definiert.

3.6.2 Hochtemperaturlagerung

Die Hochtemperaturstabilitdt von Fligeverbindungen oder gesamten Baugruppen wird durch eine Lage-
rung bei erhéhten Temperaturen untersucht. Klassische Lotverbindungen neigen infolge einer thermi-
schen Einwirkung zu einer Versprodung durch das Wachstum von intermetallischer Phasen [132]. Gesin-
terte Silberverbindungen weisen aufgrund des Einstoffsystems keine intermetallischen Phasen auf,
allerdings konnen infolge einer thermischen Lagerung neben Veranderungen der pordsen Mikrostruktur
auch Oxidationsprozesse der Flgepartner bzw. der Metallisierungsschichten auftreten [19, 48, 63]. Die
ECPE Guideline AQG 324 beschreibt daher eine Auslagerung von 1000 h bei tGiber 125 °C als Hochtempe-
raturlagerung zur Qualifizierung von Leistungsmodulen [130].
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Im Rahmen dieser Arbeit werden neben Modulaufbauten auch Zugproben (vgl. Kapitel 3.3.3) einer HTS
bei 150 °C und 250 °C fiir jeweils 24 h, 250 h, 500 h und 1000 h unterzogen. Dazu werden die Proben in
einem Konvektionsofen unter Luft gelagert. Der Einfluss der hohen Temperaturen auf die Haftfestigkeit
der Flgeverbindung wird anhand der Modulaufbauten mit Hilfe des Schertest und erganzenden Schliff-
untersuchungen analysiert. Die Auswirkungen auf die Mikrostruktur und den damit verbunden Materi-
aleigenschaften, wie die thermische Leitfahigkeit und Zugfestigkeit, wird anhand der gelagerten Zugpro-
ben untersucht.

3.6.3 Elektrochemische Migration

Zusatzlich zu den rein thermischen und thermo-mechanischen Beanspruchungen ist die Fligeverbindung
bzw. das gesamte Leistungsmodul wahrend des Betriebs den duReren Umgebungseinfliissen wie der Luft-
feuchtigkeit ausgesetzt. In diesem Zusammenhang stellt die elektrochemische Migration (ECM) eine der
haufigsten Ursachen fur den Ausfall elektronischer Baugruppen aufgrund von elektrolytischen Korrosions-
vorgangen dar [133]. Der Begriff der ECM, der in elektronischen Bauteilen zu Kurzschlussbriicken und
damit zum Ausfall der gesamten Baugruppe fiihren kann, umfasst streng genommen einen lonentransport
von der Anode zur Kathode infolge eines elektrischen Feldes. Dabei ist ein geschlossener Feuchtigkeitsfilm
von wenigen Monolagen aufgrund von Betauung bzw. Kondensation zwischen zwei benachbarten strom-
fihrenden Leitern Voraussetzung. Der gesamte Migrationsprozess (siehe Abbildung 17) kann im Allgemei-
nen in die drei Teilschritte anodische Metallauflésung, lonenwanderung und kathodische Metallabschei-
dung untergliedert werden [133-135]. Allerdings unterscheiden sich die Metalle in ihrer
Migrationsneigung. Besonders anfillig gegenliber ECM sind die metallischen Werkstoffe Silber, Kupfer
und Zinn [133]. Aufgrund der Verwendung von gesintertem Silber als Verbindungsmaterial in Leistungs-
modulen steht die ECM im Fokus aktueller Forschungsarbeiten [136, 137].
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Abbildung 17: Schematische Darstellung der Silbermigration [135]

Im Rahmen dieser Arbeit wird das Migrationsverhalten der Sintermaterialien mittels eines Oberflachen-
widerstandtests (engl. Surface Insulation Resistance Test, SIR-Test) in Anlehnung an die Testmethode IPC-
TM-650 Nr. 2.6.3.3 [138] untersucht. Als Testsubstrat wird dazu ein DCB-Substrat verwendet, dessen
Oberflache in kammférmige Leiterbahnen strukturiert ist und mit einer Au-Endoberflache versehen ist,
vgl. Abbildung 18 a. Die Breite der Leiterbahnen betragt 400 um und deren Abstand zueinander 500 um.
Die Sinterpaste wird mittels Schablonendruck mit einer Schichtdicke von 80 um auf alle Leiterbahnen auf-
getragen, vorgetrocknet und anschlieBend mit dem in Kapitel 3.4.3 definierten Standarddrucksinterpro-
zess bei einer Temperatur von 230 °C, einem Druck von 10 MPa, fiir eine Zeit von 3 min gesintert, vgl.
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Abbildung 18 b. Fiir die Durchfiihrung des SIR-Tests werden die Testsubstrate in eine ESPEC ARS 0390
Klimakammer mit einer Umgebungstemperatur von 85 °C und einer relativen Luftfeuchtigkeit von 85 %
fir 1000 h gegeben und dabei mit einer konstanten Spannung von 50 V beaufschlagt. Der Oberflachenwi-
derstand wird alle 20 min mit einer Messspannung von 100 V aufgezeichnet. Als Indikator fiir das Auftre-
ten von Migrationserscheinungen wird eine Verdnderung des Oberflaichenwiderstandes angesehen, der
ein Anzeichen fiir das Bilden von Migrationsbriicken darstellt. Im Anschluss an die Durchfiihrung des SIR-
Tests werden die auffalligen Testsubstrate optisch auf UnregelmaRigkeiten bzw. gebildete Migrationsbrii-
cken untersucht. Je Sintermaterial werden auf diese Weise 12 Testlayouts auf dessen Migrationsverhalten
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Abbildung 18: a) DCB Substrat mit strukturiertem Testlayout, b) VergroRerung zu (a) mit aufgesintertem Silber

3.6.4 Aktiver Lastwechseltest

Im Vergleich zu den passiven Temperaturwechsel- und Temperaturschocktests, bei denen die zyklische
Temperaturdnderung der Bauelemente/Module von auBen durch eine Temperaturkammer erfolgt, wird
die Erwdrmung des Moduls im Lastwechseltest durch die Verlustleistung des Halbleiters, infolge einer
aktiven Bestromung, erzeugt. Wahrend im TCT und TST ein thermisches Gleichgewicht bei den entspre-
chenden Temperaturen eingestellt wird, tritt im Lastwechseltest durch die lokale Erwarmung des Halblei-
terbauelements ein starker Temperaturgradient sowohl im Halbleiter als auch im gesamten Modul auf. [5]
Der aktive Lastwechseltest oder auch Power Cycling Test (PCT) genannt stellt damit im Bereich der Leis-
tungselektronik ein beschleunigtes Lebensdauerprifverfahren mit den anwendungsnahesten Bedingun-
gen dar.

Die Lastwechsel werden unter anderem durch Ein- und Ausschalten des Laststroms und durch die aktive
Kihlung der Module geregelt. Dabei besteht jeder Lastwechsel aus einer Heiz- und einer Abkiihlphase.
Zum Erwdrmen des Testmoduls wird ein konstanter Heizstrom Ixeiz bis zum Erreichen der gewlinschten
maximalen Temperatur Tmax angelegt. Ist Tmax erreicht, wird die Stromzufuhr unterbrochen und mittels
aktiver Kiihlung bis auf die gewlinschte minimale Temperatur Tmin gekihlt. Die Dauer eines Lastwechsels
tc wird Uber die Dauer der Heizphase ton und der Abkiihlphase toff definiert. Dabei wird nach der ECPE
Guideline AQG 324 in Abhangigkeit der Lange der Heizphase in den PCsec-Test mit ton <5 s und den PCpin-
Test mit ton > 15 s unterschieden [130]. Wahrend der PCsec-Test aufgrund der kurzen Heizphase verstarkt
die chipnahen Verbindungen, wie die Oberseitenkontaktierung oder die Fligeverbindung des Halbleiter-
bauelements thermomechanisch belastet, werden durch die langere Heizphase des PCmin-Tests ebenfalls
die chipferneren Verbindungen, wie die Grundplatten- oder Kiihlkérperverbindung, beansprucht [5, 130].
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3 Vorgehensweise und Methodik zur Charakterisierung von Silbersinterverbindungen

Das Prinzip eines Lastwechsels mit dem Verlauf des Heizstroms und der Temperatur sind in Abbildung 19
dargestellt.

r . tun = ta_ff 7 L T

Heizphase Abkiihlphase Heizphase

max -

T(t)

Heizen

mip

» t[s]

Abbildung 19: Darstellung des Heizstrom- und Temperaturverlaufs wahrend eines Lastwechsels mit gleicher Dauer der Heiz- und
Kiihlphase (ton = toff) [139]

Die Messung der maximalen und minimalen Prifkorpertemperatur erfolgt nach Abschalten des Heiz-
stroms mittels eines kleinen Messstroms nach der Flussspannungsmethode, wobei das Halbleiterbauele-
ment selbst als Temperatursensor fungiert. Tmax wird dabei unmittelbar nach Abschalten des Heizstroms
ermittelt, wohingegen Tmin am Ende der Abkiihlphase bestimmt wird. Dabei wird ein Messstrom von we-
nigen mA genutzt, um den temperaturabhdngigen Spannungsabfall zu messen [5, 140]. Fiir die Bestim-
mung der Temperatur muss allerdings zuvor fiir jedes Modul eine charakteristische Kalibrierkurve ermit-
telt werden, um die gemessene Spannung einer Temperatur zuordnen zu kénnen. Diese Messmethode
wird durch den Spannungsabfall U an einem pn-Ubergang ermdglicht, der sowohl von dem Messstrom
Imess als auch der Temperatur T abhangig ist [140].

kxT Iytess

ULT) = Ugo +——x1In ==y (14)

Dabei entspricht Ugo dem Bandabstandspotential des Halbleiters bei 0 Kelvin, K einem von den Abmes-
sungen des pn-Ubergangs abhangigen Faktors, k der Bolzmann-Konstante, e der Elementarladung eines
Elektrons und y einer materialspezifischen Konstante.

Das Lebensdauerende der Testmodule wird in der Regel iber das elektrische Verhalten der gemessenen
Durchlassspannung (Diode: VF oder MOSFET: Vps) als auch tiber das thermische Verhalten in Form des
Warmewiderstands Rih ermittelt. Dabei wird zumeist ein Anstieg der Durchlassspannung um 5 % oder der
Anstieg des Wirmewiderstandes um 20 % als Ausfallkriterium definiert. Eine detaillierte Ubersicht der
Ausfallmechanismen mit den dazugehdrigen Ausfallkriterien sind in Tabelle 8 dargestellt. Der Warmewi-
derstand Rt kann dabei mithilfe der online gemessenen KenngroRen der Verlustleistung Py, der Kihlkor-
pertemperatur Tmin und der Bauteiltemperatur Tmax berechnet werden [5]:
Tmax - Tmin

Rip=—"7"—"7" 15
o = (15)
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3.6 Beschleunigte Alterungstests

Tabelle 8: Ausfallmechanismen, -merkmale und -kriterien von Leistungsmodulen im aktiven Lastwechseltest [5, 54, 130, 139]

Ausfallmechanismus Ausfallmerkmal Ausfallkriterium

Ermidung der Oberseiten- Anstieg der Spannung (Ups oder Ug) 5 % Anstieg von U
kontaktierung (Bonddrah-

tabheber)
Degradation der Flgever- Anstieg des Warmewiderstands Rt 5 % Anstieg von U
bindung und der Spannung (Ubs oder Uf) oder 20 % Anstieg von Rin
Delamination der Halb- Oberseitig: 5 % Anstieg von U
leitermetallisierung Anstieg der Spannung (Ups oder Ur)
Unterseitig: 5 % Anstieg von U
Anstieg des Warmewiderstands Rin oder 20 % Anstieg von Rin
und der Spannung (Uos oder U)
Laterale Risse im Isolati- Anstieg des Warmewiderstands Rin 20 % Anstieg von Rin
onssubstrat
Degradation des TIM Anstieg des Warmewiderstands Rin 20 % Anstieg von Rin
Beschadigung des Steuer- Verlust der Sperrfahigkeit, Ausfall Ausfall der elektrischen
kontakts der Ansteuerung bei MOSFETs Funktionalitdt des Halblei-

terbauelements

Zu den h&ufigsten Ausfallmechanismen eines Leistungsmoduls zdhlt das Versagen der oberseitigen Bond-
verbindung sowie bei herkdmmlichen Modulen die Degradation der Lotverbindung. In der Praxis kann
nicht immer klar zwischen den beiden Ausfallmechanismen unterschieden werden, da zumeist eine Ab-
hangigkeit zwischen den Ermiidungsmechanismen besteht [5]. So wird durch eine geschadigte Bondver-
bindung die Verlustleistung im Bauteil erh6ht, was zu einem Anstieg der Bauteiltemperatur Tmax fihrt und
sich somit auf den R auswirkt. Ebenfalls bewirkt eine geschadigte Fligeverbindung durch die schlechtere
Warmeableitung einen Anstieg von Tmax, wodurch die Bondverbindungen starker beansprucht werden.

Eine Abschatzung der Lebensdauer der durchgefiihrten Lastwechseltests kann mit Hilfe der Weibull-Sta-
tistik durchgefuhrt werden, die speziell fir Anwendungen mit Ermiidungserscheinungen geeignet ist. Die
Weibull-Verteilung gibt dabei die Wahrscheinlichkeit F der ausgefallenen Module an und wird durch die
Form- und Skalenparameter a bzw. B beschrieben [5, 141].

F(x,a,f) =1— exp(—(g)“) (16)

Dabei entspricht x der Anzahl der Lastwechsel, wahrend der Formfaktor a die Reichweite der Verteilung
angibt und somit ein MaR fir die Streuung einnimmt. Der Skalenparameter B stellt die Scharfe der Ver-
teilung dar und entspricht der charakteristischen Lebensdauer. Er fungiert als Lageparameter vergleichbar
mit dem Mittelwert einer Normalverteilung. Der Skalenparameter gibt dabei die Lebensdauer an, bei wel-
cher 63,2 % der Bauteile ausgefallen sind [141].

Die Wahrscheinlichkeitsdichte f ergibt sich durch die Ableitung der Wahrscheinlichkeitsfunktion. Mit Hilfe
dieser kann die Ausfallwahrscheinlichkeit eines Moduls zwischen einer bestimmten Anzahl von Lastwech-
seln ermittelt werden [5].
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3 Vorgehensweise und Methodik zur Charakterisierung von Silbersinterverbindungen

(@) = — x x%1 X exp(—(2)%) (17)
f 8 8

Zur Beurteilung von Lebensdauer-Untersuchungen werden die Ergebnisse zumeist in sogenannten Wahr-
scheinlichkeitsnetzen grafisch dargestellt, in welchen die Verteilung als Geraden abgebildet werden. Die
charakteristische Lebensdauer (Skala) kann bei einer Ausfallwahrscheinlichkeit von 63,2 % direkt abgele-
sen und die Steigung der Geraden mit dem Formparameter gleichgesetzt werden.

Zur Untersuchung der Lebensdauer der modifizierten Sinterschichten im aktiven Lastwechseltest werden
im Rahmen dieser Studie Untersuchungen sowohl an Aufbauten mit Si-Dioden als auch mit SiC-MOSFETs
durchgefiihrt (vgl. Kapitel 3.3.3). Das Ermiidungsverhalten der gesinterten Modulaufbauten infolge akti-
ver Lastwechsel wird auf dem Mess- und Teststand TLW 763 der Firma Schuster Elektronik GmbH unter-
sucht. Dabei werden drei Strange parallel geschaltet, sodass sich immer ein Strang in der Heizphase und
sich die beiden anderen Strange in der KiihIphase befinden. In jedem Strang werden 5 bis 6 Module in
Reihe geschaltet und damit gleichzeitig aktiv bestromt. Auf diese Weise wurden je Sintermaterial in jedem
Lastwechseltest 5 bis 6 Testmodule beschleunigt gealtert. Die Kontaktierung der Testmodule erfolgt so-
wohl fur den Laststrom als auch den Messstrom liber Federkontakte, wie aus Abbildung 20 zu entnehmen
ist. Die thermische Anbindung zum Kiihlkérper wird durch eine 0,5 mm dicke silikonfreie Warmeleitfolie
sichergestellt, deren Warmeleitfahigkeit 15 W/mK betragt [142]. Da die Teststdnde nicht tiber eine spezi-
elle Einhausung verfiigen, wurden die Tests unter normaler Luftatmosphare durchgefiihrt. Die Testpara-
meter der aktiven Lastwechseltests sind in Tabelle 9 fiir beide Testaufbauten dargestellt.

Demonstrator mit SIC-MOSFET
|

Cu-Kiihlkérper  TIM Folie  Federkontakte

a) b)

Abbildung 20: Experimenteller Aufbau des aktiven Lastwechseltest: a) Ubersicht der kontaktierten Testmodule auf dem Lastwech-
selteststand TLW 763 der Firma Schuster. Der Laststrom wird Gber die kupferfarbenen Kabel zugefiihrt, wéahrend
der Messstrom Uber die roten und blauen Kabel angelegt wird. Die Ansteuerung des Gate-Kontakts erfolgt tiber
die gelben Anschliisse. b) Uber Federkontakte angeschlossener Demonstrator mit SiC-MOSFET
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3.7 Statistische Auswertung - Zwei Stichproben t-Test

Tabelle 9: Testparameter der aktiven Lastwechseltests mit Si-Diode und SiC-MOSFET

Testparameter PCT mit Si-Diode PCT mit SiC-MOSFET
I AT [°C] I 100 I 100 I
Tmin [°C] 50 50
Heizstrom lueiz [A] 100 36
Heizphase ton [s] 1 1
Kuhlphase toff [s] 2 2
Messstrom Ivess [MA] 100 100

3.7 Statistische Auswertung - Zwei Stichproben t-Test

Der zwei Stichproben t-Test ist ein statistisches Verfahren zur Auswertung erzeugter Daten. Dieser tber-
prift anhand der empirischen Mittelwerte zweier voneinander unabhangiger Grundgesamtheiten, ob sich
diese systematisch oder nur zufallig unterscheiden. Unter Verwendung dieses Testverfahrens kann somit
ermittelt werden, ob sich zwei Grundgesamtheiten in einem Merkmal unterscheiden oder nicht. [143,
144]

Dazu muss zu Beginn eine Hypothese aufgestellt werden, die sogenannte Nullhypothese. Diese ist so lange
glltig, bis sie gegebenenfalls durch die vorliegenden Daten widerlegt wird und eine Alternativhypothese
angenommen werden muss. Eine Hypothese kann allerdings niemals mit absoluter Sicherheit fiir richtig
oder falsch erklart werden, sondern nur mit einer gewissen Wahrscheinlichkeit. Hierbei spielt das Signifi-
kanzniveau a eine entscheidende Rolle. Dieses legt fest wie hoch die maximale Wahrscheinlichkeit ist,
irrtimlicherweise die Nullhypothese abzulehnen, obwohl diese richtig ist. Je kleiner das Signifikanzniveau
gewahlt wird, desto hoher ist die Wahrscheinlichkeit die richtige Annahme zu treffen. In der Regel liegt
das Signifikanzniveau bei a = 5%. [143, 144]

Der t-Test berechnet mit Hilfe der ermittelten Versuchsdaten eine PriifgréRe, den sogenannten p-Wert.
Dieser kann Werte zwischen 0 bis 1 annehmen und ist ein Mal fiir die Wahrscheinlichkeit des Stichpro-
benergebnisses der Versuchsdaten. Ist der p-Wert kleiner oder gleich a, so muss die Alternativhypothese
angenommen werden. Ist der Wert allerdings groBer als a, so gilt die Nullhypothese als richtig. Wenn die
Nullhypothese aufgrund eines niedrigen p-Wertes verworfen wird, wird das Ergebnis als statistisch signi-
fikant bezeichnet. Dies ist beim Vergleich von Mittelwerten ein Anzeichen auf einen systematischen Un-
terschied zwischen den untersuchten GroRen. [143, 144]

In der vorliegenden Arbeit wurde der t-Test zur Analyse der passiven Temperaturwechseltests als auch
der aktiven Lastwechseltests herangezogen. Damit sollte untersucht werden, ob es einen signifikanten
Unterschied der Zuverlassigkeit zwischen den verschiedenen Sintermaterialien gibt.
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4 Voruntersuchung der modifizierten
Sintermaterialien zur Eignung als
Fugematerial

Im folgenden Kapitel werden die fiir die AVT wichtigsten Eigenschaften der modifizierten Sintermateria-
lien mit unterschiedlichen Fillstoffen anhand der in Kapitel 3 beschriebenen grundlegenden Charakteri-
sierungsmethoden analysiert. Dazu zdhlen neben der elektrischen und thermischen Leitfahigkeit insbe-
sondere die mechanischen Eigenschaften sowie die Temperaturwechselfestigkeit. Zudem wird anhand
von REM-Aufnahmen das Geflige der modifizierten Sintermaterialien untersucht. Die Eigenschaften des
reinen Sinterkorpers als auch die Eignung als Fligematerial werden anhand der in Kapitel 3.3.3 beschrie-
benen Probekdrpern unter der Verwendung des in Kapitel 3.4.3 beschriebenen Drucksinterprozesses un-
tersucht. Die im Rahmen dieser Voruntersuchung gewonnen Erkenntnisse bilden die Grundlage fir die
Beurteilung und Auswahl eines geeigneten Fillstoffs, welcher anschlieBend in Kapitel 5 fiir umfassende
Materialuntersuchungen verwendet wird.

4.1 Gefiigeuntersuchung

Das Gefiige der mit 10 Gew.-% Fillstoffen modifizierten Sintermaterialien wurde anhand metallografi-
scher Schliffe der Modulaufbauten (vgl. Kapitel 3.3.3) mittels Rasterelektronenmikroskop untersucht. Das
in Abbildung 21 a dargestellte Referenzmaterial ohne Fiillstoffe zeigt eine homogene Sinterschicht mit
einer guten Anbindung sowohl zum Substrat als auch zum Halbleiterbauelement. Die Sinterschicht weist
eine typische schwammférmige Struktur auf, deren Poren keiner bevorzugten Orientierung unterliegen.
Die flakeférmige Struktur des Ausgangspulvers ist nach dem Sinterprozess nicht mehr zu erkennen, sodass
durch die Versinterung der Partikel eine isotrope Gefligestruktur erzeugt wurde.

Die Beigabe der Cu-Flakes (Abbildung 21 b) fihrt ebenfalls zu einer homogenen Sinterschicht, in der die
mit 2 gekennzeichneten Cu-Flakes herstellungsbedingt durch das Schablonendruckverfahrens horizontal
ausgerichtet sind. Durch die groRe Ausdehnung der Flakes in Langs- und Querrichtung ist keine vollstandig
zusammenhangende Ag-Matrix vorhanden. Die Sinterschicht wird vielmehr in einzelne Schichten unter-
teilt. Weiterhin ist an der mit 1 gekennzeichneten Grenzflache zu erkennen, dass keine Anbindung zwi-
schen Halbleiterbauelement und Sinterschicht vorhanden ist. Der Bereich zwischen Chip und Sinterschicht
ist mit dem Materialabtrag von der Schliffpraparation gefiillt, sodass der Chip aufgrund mangelhafter Fes-
tigkeit wahrend der mechanischen Schliffpraparation abgel6st wurde. Als Ursache wird eine unvollstan-
dige Zersetzung der Cu-Partikelbeschichtung vermutet, die zu einer organischen Kontamination der
Chipmetallisierung fiihrte. In diesem Zusammenhang durchgefiihrte Oberflachenuntersuchungen mittels
Auger-Elektronen-Spektroskopie (AES) haben diese Vermutung in Form eines erhohten Kohlenstoffge-
halts auf der Chipriickseite nach dem Sinterprozess bestatigt.
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4 Voruntersuchung der modifizierten Sintermaterialien zur Eignung als Fiigematerial

SiC MOSFET

Chipmetallisierung

Gesinterte
Fligeverbindung

AMB Substrat

5 B S0 n
2000-fache VergroBerung ~ EHT=20008  HEraeus

a) Referenzmaterial

Detector = SE2 As8
01m 2000-fache VergréRerung S =200k Her@eus 'Iow—‘ 2000-fache VergroRerung I 55 HEraeus

c) Cu-Pulver

' 2000-fache VergroBerung S 2990

e) ZrO>-Pulver

Detector = AsB - Detector = AsB
10pm 2000-fache VergroRerung ~ S-200K  HEeraeus 10pm 2000-fache VergroRerung ~ EHT=2000W  Heraeus
f) SAC 305-Pulver g) In-Pulver

Abbildung 21: REM-Gefligeaufnahmen der modifizierten Sintermaterialien innerhalb eines Modulaufbaus: a) Referenzmaterial
ohne Fiillstoff, b) Cu-Flakes, c) Cu-Pulver, d) SiC-Pulver, e) ZrO,-Pulver, f) SAC 305-Pulver, g) In-Pulver
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4.1 Gefligeuntersuchung

Die Ag-Matrix des mit spharischen Cu-Pulver modifizierten Sintermaterials zeigt eine vergleichbare Struk-
tur wie die des Referenzmaterials (Abbildung 21 c). Die mit 2 gekennzeichneten Cu-Partikel sind inhomo-
gen verteilt und die Anzahl ist aufgrund ihrer GréRe verhaltnismaRig gering. Die Porositat der Ag-Matrix
ist neben den Cu-Partikeln hoher als in den Bereichen ober- und unterhalb. Zudem ist zu erkennen, dass
sich keine stoffschlissige Verbindung zwischen der Ag-Matrix und den Cu-Partikeln gebildet hat. Damit
kdnnen die spharischen Cu-Partikel als gefillte Poren angesehen werden. Die Anbindung zum Halbleiter-
bauelement ist ebenfalls schlecht ausgebildet. So ist am Interface zum Halbleiterbauelement (1) ein Riss
entlang der Chipmetallisierung zu sehen.

Die Ursache der geringen Festigkeit kann von den zuvor beschriebenen Cu-Flakes auf das sphérische Cu-
Pulver Gbertragen werden. Die mangelhafte Anbindung zwischen der Ag-Matrix und den Cu-Partikeln ist
auf eine diinne Oxidschicht auf den Cu-Partikeln zurtickzufuhren.

Die mit SiC-Pulver modifizierte Sinterschicht weist einen sehr hohen Volumenanteil der unregelmaRig ge-
formten SiC-Partikel, aufgrund ihrer geringen Dichte, auf (Abbildung 21 d). Die Anbindung zum Substrat
als auch zum Halbleiterbauelement wird tGber die Ag-Matrix geschaffen. Eine vollstdndige Benetzung der
Kontaktoberflachen wird allerdings durch die reaktionstragen SiC-Partikel verhindert. Ebenso wird keine
Verbindung zwischen der Ag-Matrix und den SiC-Partikeln erreicht, sodass diese gleichermalRen wie die
spharischen Cu-Partikel als gefiillte Poren im Geflige vorliegen.

Die Sinterschicht mit ZrO»-Partikeln weist eine sehr homogene Verteilung der feinen spharischen ZrO2-
Partikel auf (Abbildung 21 e). Die Fiillstoffpartikel sind bevorzugt in den Poren der Ag-Matrix angesiedelt,
sodass die Porositat der Sinterschicht niedriger im Vergleich zu der des Referenzmaterials zu sein scheint.
Weiterhin ist eine gute Anbindung zu den Filigepartner zuerkennen, wobei eine stoffschliissige Verbin-
dung zwischen der metallischen Ag-Matrix und den keramischen ZrO»-Partikeln aufgrund mangelhafter
Diffusion nicht vermutet wird.

Die Gefligestruktur der Sinterschicht weist durch die Beigabe der beiden niedrigschmelzenden Fillstoffe
SAC 305 (Abbildung 21 f) und Indium (Abbildung 21 g) einen wesentlichen Unterschied zu den zuvor be-
schriebenen Sintergeftigen auf. Aufgrund der niedrigen Schmelztemperaturen von SAC (217-221 °C) und
In (156,6 °C), welche unterhalb der Sintertemperatur von 230 °C liegen, erfolgt eine Infiltration der um-
gebenden Ag-Matrix sowohl in der festen als auch flissigen Phase durch Diffusion bzw. Aufschmelzen der
Partikel. Durch die Absorption der niedrigschmelzenden Phase durch die pordse Ag-Matrix verbleibt an
der ehemaligen Stelle des Fillstoffpartikels in Abhangigkeit der Partikelform und -gréRRe eine Pore (1) zu-
rick. Wahrend kleine spharische Partikel im Falle des SAC 305 Pulvers zu kleinen spharischen Poren fiih-
ren, werden die groBen Poren des In-Pulvers durch den Prozessdruck linsenférmig gestaucht. In den infil-
trierten Bereichen (2), die eine verringerte Porositat aufweisen, bilden sich zwischen der Ag-Matrix und
dem SAC 305- bzw. In-Fillstoff lokal die hochschmelzenden intermetallischen Phasen AgsSn und Agsln aus
(vgl. Kapitel 3.1.2). Die Bestimmung der Phasen erfolgte mittels EDX-Analyse anhand der metallografi-
schen Schliffe. Die niedrigschmelzenden Fillstoffe ermoglichen somit sowohl eine gute Anbindung zwi-
schen der Ag-Matrix und den Partikeln als auch zu den Fligepartnern Chip und Substrat. Durch die Entste-
hung der hochschmelzenden Phasen sind die Fligeverbindungen auch fiir Hochtemperaturanwendungen
geeignet, sodass es nicht zum Erweichen oder Wiederaufschmelzen durch betriebsbedingte hohe Tempe-
raturen kommt.

Eine ausfiihrliche Analyse der Mikrostruktur des Referenzmaterials ohne Fillstoff und des favorisierten,
mit Fillstoff modifizierten, Sintermaterials erfolgt anhand ionenpolierter Schliffe in Kapitel 5 im Rahmen
der umfassenden Materialuntersuchung.

47



4 Voruntersuchung der modifizierten Sintermaterialien zur Eignung als Fligematerial

4.2 Evaluation der Sinterschichteigenschaften

4.2.1 Elektrische Leitfahigkeit in Abhangigkeit des Fiillstoffs

Die Ermittlung der elektrischen Leitfahigkeit der mit Fiillstoffen modifizierten Sintermaterialien erfolgte
mit der Vier-Punkt-Messmethode, wie in Kapitel 3.5.2 beschrieben. Die in Abbildung 22 dargestellten Er-
gebnisse der Leitfahigkeitsermittlung zeigen einen starken Einfluss der Fullstoffe auf die elektrische Leit-
fahigkeit des Sinterkorpers. Das Referenzmaterial aus gesintertem Silber verfigt mit 30 MS/m Ulber die
hochste elektrische Leitfahigkeit. Dennoch betragt sie lediglich ca. 50 % im Vergleich zu dichtem Silber.
Als Ursache kdnnen neben der Porositat zusatzlich Gitterstorstellen durch Kristallbaufehler bzw. Fremda-
tome an den ehemaligen Grenzflachen der Partikel in Betracht gezogen werden, die zu einer Abnahme
der Leitfahigkeit fihren [38]. Trotz der vergleichbaren elektrischen Leitfahigkeit von Ag und Cu fihrt die
Beigabe sowohl von Cu-Flakes als auch von Cu-Pulver zu einer Abnahme der elektrischen Leitfahigkeit um
ca. 60 % bzw. ca. 36 % im Vergleich zum reinen Silberreferenzmaterial. Dieses Verhalten kann auf eine
mangelhafte Verbindung zwischen Fillstoffpartikel und Ag-Matrix zurtickgefiihrt werden, die aufgrund
einer unvollstandigen Zersetzung der Partikelbeschichtung und/oder einer diinnen Oxidschicht die Ver-
sinterung behindert. Damit wirken die Cu-Partikel wie gefillte Poren, sodass, wie von Mertens [38] ge-
zeigt, die Leitfahigkeit mit steigender Porositat sinkt. Weiterhin kann sich, wie bereits im Rahmen der
Gefligeuntersuchung beschrieben, durch die flakeférmigen Partikel keine geschlossene Ag-Matrix ausbil-
den, wodurch die nochmals geringere elektrische Leitfahigkeit erklart werden kann.

Die keramischen Fillstoffe SiC und ZrO2 weisen mit einer Abnahme der elektrischen Leitfahigkeit um ca.
57 % bzw. ca. 40 % ein dhnliches Verhalten wie die beiden Cu Fillstoffe auf. Die Abweichung der elektri-
schen Leitfahigkeit im Vergleich zum reinen Silberreferenzmaterial kann auch hier mit einer mangelhaften
Verbindung zwischen Fillstoffpartikel und Ag-Matrix erklart werden, da keine stoffschlissige Verbindung
zwischen dem Silber und den Keramikpartikeln erfolgt. Unabhéngig davon gehoren die keramischen Full-
stoffe zu den elektrisch isolierenden Materialien, weshalb selbst bei einer guten Anbindung eine Ver-
schlechterung der elektrischen Eigenschaften zu erwarten ware. Hinzu kommt der hohe Volumenanteil
des SiC Fillstoffs, der sich durch das Ersetzen von 10 Gew.-% des Ag-Pulvers in Kombination mit der ge-
ringen Dichte des SiC einstellt.
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4.2 Evaluation der Sinterschichteigenschaften
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Abbildung 22: Einfluss des Fillstoffs auf die mittlere elektrische Leitfahigkeit der modifizierten Sinterschichten

Die niedrigschmelzenden Fiillstoffe Indium und SAC 305 fiihren, trotz Infiltration der pordsen Sinter-
schicht wahrend des Sinterprozesses, zu einer drastischen Reduzierung der elektrischen Leitfdhigkeit.
Wahrend die mit Indium modifizierte Sinterschicht eine Abnahme um ca. 70 % aufweist, betragt diese fur
das SAC 305 ca. 83 %. Damit liegen die Werte im Bereich herkdmmlicher Lotlegierungen, wie z.B. SnesPbs7
mit 6,9 MS/m oder SngasAgssCuos mit 8,3 MS/m [49]. Die nochmals deutlich schlechtere Leitfahigkeit
kann mit der Ausbildung der intermetallischen Phasen begrindet werden (vgl. Kapitel 4.1), die einen we-
sentlich groReren Volumenanteil in der Sinterschicht im Vergleich zu den hochschmelzenden Fullstoffen
(10 Gew.-%) ausmachen. Zudem stellen intermetallische Phasen UnregelmaRigkeiten im Kristallgitter
durch Gitterbaufehler und Fremdatome in Bezug auf das storungsfreie Gitter des reinen Metalls dar, die
grundsatzlich zu einer Minderung der elektrischen Leitfahigkeit flihren [145].

Damit wird die elektrische Leitfahigkeit durch die Beigabe der unterschiedlichen Fillstoffe im Vergleich zu
dem Referenzmaterial ohne Fillstoff negativ beeinflusst. Verglichen mit gédngigen Lotmaterialien zeigen
die modifizierten Sintermaterialien jedoch keine Verschlechterung der elektrischen Leitfahigkeit.

4.2.2 Einfluss des Fiillstoffs auf die thermische Leitfahigkeit

Die Bestimmung der thermischen Leitfahigkeit der modifizierten Sintermaterialien erfolgte mit der La-
TIMA-Methode in einem externen Priiflabor der Firma Nanotest und Design GmbH anhand der gesinter-
ten Zugproben, wie in Kapitel 3.5.3 beschrieben. Aufgrund des im Wiedemann-Franz-Gesetz beschriebe-
nen Zusammenhangs zwischen der elektrischen und thermischen Leitfahigkeit zeigen die Ergebnisse in
Abbildung 23 der Warmeleitfahigkeitsmessung den gleichen Trend, wie er zuvor fir die elektrische Leit-
fahigkeit festgestellt wurde. Da allerdings neben metallischen Fillstoffen auch keramische, elektrisch
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nichtleitende Fillstoffe verwendet wurden, passt das Gesetz nicht exakt es reicht allerdings fiir eine hin-
reichend genaue Abschatzung.

Die mittels LaTIMA gemessene Warmeleitfahigkeit des reinen Silberreferenzmaterials betragt im Mittel
242 W/mK und damit ca. 57 % der thermischen Leitfahigkeit von dichtem Silber. Als Begriindung fur die
Abweichung der Warmeleitfahigkeit zwischen der gesinterten Probe und den Literaturangaben von dich-
tem Silber kdnnen die gleichen Ursachen wie bei der elektrischen Leitfdhigkeit angenommen werden,
allen voran die Porositdt der Schicht sowie Gitterstorstellen durch Kristallbaufehler oder Fremdatome an
den ehemaligen Grenzflachen der Partikel.

Aufgrund der mangelhaften Verbindung zwischen den hochschmelzenden Fiillstoffen und der Ag-Matrix
fihrt die Beigabe der Fillstoffe zu einer Reduzierung der thermischen Leitfahigkeit. Wahrend das Cu-Pul-
ver und das ZrOz-Pulver zu einer mittleren Abnahme um ca. 20 % im Vergleich zum reinen Silberreferenz-
material fihren, betragt diese fiir die Cu-Flakes und das SiC-Pulver im Mittel ca. 40 %. Die niedrigschmel-
zenden Fiillstoffe SAC 305 und Indium zeigen erneut eine signifikant niedrigere Warmeleitfahigkeit, was
ebenfalls mit der Formierung von intermetallischen Phasen erklart werden kann. Beide Fillstoffe verfligen
Uber eine mittlere Warmeleitfdhigkeit von ca. 70 W/mK und liegen damit auf dem Niveau von konventio-
nellen Lotmaterialien, wie z.B. SnesPbs7 mit 51 W/mK oder SnoasAgssCuos mit 60 W/mK [49]. Dennoch
zeichnen sich die modifizierten Sintermaterialien mit niedrigschmelzenden Fillstoffen gegeniiber Lotver-
bindungen aufgrund der wesentlich diinneren Verbindungsschichten (typische Schichtdicken fir Lote:
90 um und Sinterschicht: 20 um) aus [7], die zu einem in diesem Beispiel 4,5-fach geringeren Warmewi-
derstand Rt im Leistungsmodul fiihren.

Die von Mertens [38] gemessene Warmeleitfahigkeit von 250 W/mK mittels Laser-Flash Methode zeigt
eine gute Ubereinstimmung mit den hier ermittelten Werten des reinen Silberreferenzmaterials von
242 W/mK mittels LaTIMA Methode. Die Untersuchungen von Abo Ras [111] an Sinterschichten mit un-
terschiedlicher Porositat mittels LaTIMA, zeigen den Einfluss der Porositdt sowohl auf die elektrische als
auch die thermische Leitfahigkeit. Allerdings liegt in [111] die hochste gemessene Warmeleitfahigkeit un-
terhalb von 200 W/mK trotz einer geringen Restporositat von < 5 %.
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Abbildung 23: Einfluss des Fillstoffs auf die mittlere thermische Leitfahigkeit der modifizierten Sinterschichten

4.2.3 Festigkeit und Elastizititsmodul in Abhangigkeit des Fiillstoffs

Die mechanischen Materialkenndaten Zugfestigkeit Rm und E-Modul E der modifizierten Sintermaterialien
wurden, wie zuvor in Kapitel 3.5.4 beschrieben, bei Raumtemperatur im einachsigen Zugversuch anhand
der gesinterten Zugproben (vgl. Kapitel 3.3.3) ermittelt. Zur Berechnung der Zugspannung wurde im Vo-
raus je Probe der belastete Probenquerschnitt So mit einem Konfokalmikroskop des Typs usprint topogra-
pher der Firma NanoFocus unter der Verwendung der Oberflaichenanalysesoftware MountainsMap® der
Firma Digital Surf® gemessen.

Die in Abbildung 24 dargestellten Ergebnisse der maximalen Zugfestigkeit der modifizierten Sintermate-
rialien zeigen, dass, wie bereits aus der Gefligeuntersuchung zu erwarten war, die Beigabe der hoch-
schmelzenden Fillstoffe Cu-Flake, Cu-Pulver als auch SiC zu einer verringerten Zugfestigkeit im Vergleich
zum Referenzmaterial ohne Fillstoff fihren. Die Zugfestigkeit des Referenzmaterials wurde zu ca. 62 MPa
bestimmt. Insbesondere die Sintermaterialien mit Cu-Flakes und SiC-Partikeln weisen eine um ca. 50 %
niedrigere Zugfestigkeit aufgrund der durch die Cu-Flakes unterbrochenen Ag-Matrix und des hohen Vo-
lumenanteils an SiC-Partikeln auf (vgl. Kapitel 4.1). Die Zugfestigkeit der Sintermaterialien ist hingegen mit
Cu-Pulver und ZrOz lediglich um ca. 25 % bzw. um ca. 35 % gesunken.

Die Modifikation des Sintermaterials mit den niedrigschmelzenden Fillstoffen SAC 305 und In beeinflus-
sen die Zugfestigkeit des Sinterkorpers in unterschiedlicher Weise. Wahrend das Indium ebenfalls zu einer
Abnahme der Zugfestigkeit von ca. 15 % flhrt, wirken sich die lokalen AgsSn-Phasen festigkeitssteigernd
auf den Sinterkorper aus. Somit verfiigt das mit SAC 305 modifizierte Sintermaterial mit ca. 90 MPa liber
die mit Abstand hochste Zugfestigkeit im Vergleich zum Referenzmaterial und den Gbrigen modifizierten
Sintermaterialien. Die niedrige Festigkeit des mit In modifizierten Sintermaterials kann durch die groRen
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Poren, die den effektiven Probenquerschnitt So reduzieren und durch Kerbwirkung, zu lokalen Spannungs-
Uberhdhungen fihren, erklart werden. Zudem verflgt die Agsln-Phase Uber eine wesentlich niedrigere
Festigkeit und hohere Duktilitat im Vergleich zu der AgsSn-Phase [132, 146].
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Abbildung 24: Einfluss des Fullstoffs auf die mittlere Zugfestigkeit Rm der modifizierten Sinterschichten

Die Ergebnisse der E-Modul Bestimmung sind in Abbildung 25 dargestellt. Sie zeigen einen geringeren
Einfluss der Fullstoffmaterialien im Vergleich zu der Zugfestigkeit. Wahrend das reine Silber-Sintermate-
rial Gber einen E-Modul von ca. 16 GPa verfiigt, weisen die mit SiC, ZrOz und In modifizierten Sintermate-
rialien einen etwas geringeren E-Modul auf. Die beiden Cu-Fullstoffe weisen mit ca. 10 GPa und ca. 13 GPa
ebenfalls einen geringeren E-Modul auf. Die bei der Gefligeuntersuchung beobachtete nicht vorhandene
stoffschliissige Verbindung zwischen den hochschmelzenden Fiillstoffpartikeln und der Ag-Matrix lasst die
Flllstoffpartikel quasi als gefiillte Poren erscheinen, die aufgrund der mangelhaften mechanischen Anbin-
dung die Gesamtporositat der Sinterschicht erhéhen. Damit deckt sich die ermittelte Abnahme der Zug-
festigkeit und des E-Moduls mit den Untersuchungen von Mertens [38], der mit zunehmender Porositat
ebenfalls eine Abnahme der Zugfestigkeit und des E-Moduls festgestellt hat.

Im Gegenteil dazu weist das mit SAC 305 modifizierte Sintermaterial die hochste Steifigkeit mit einem E-
Modul von ca. 20 GPa auf. Damit schlagt sich die hohere Steifigkeit der AgsSn-Phase gegeniber der duk-
tileren Agsln-Phase wie zuvor bei der Zugfestigkeit auch im E-Modul nieder.
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Abbildung 25: Einfluss des Fllstoffs auf den mittleren E-Modul der modifizierten Sinterschichten

4.3 Vergleichende Bewertung der mit Fiillstoffen
modifizierten Sinterpasten als Fliigematerial

4.3.1 Einfluss des Fiillstoffs auf die Hochtemperatur-Scherfestigkeit

Die Eignung der modifizierten Sinterpasten als Fligematerial von Halbleiterbauelementen wurde mit Hilfe
von Schertests bei 260 °C ermittelt, wobei die Scherfestigkeit aus der erforderlichen maximalen Scherkraft
und der theoretischen Anbindungsflache des gescherten Chips berechnet wurde. Die in Abbildung 26 dar-
gestellten Ergebnisse des Scherversuchs zeigen einen groRen Einfluss des Flllstoffs auf die mittlere Scher-
festigkeit. Als Mindestscherfestigkeit werden 12 MPa nach der Vorgabe des MIL-STD 883 [118] definiert.
Das Referenzmaterial ohne Fiillstoff verfligt mit 50 MPa Uber die héchste Scherfestigkeit und bekraftigt
damit die gute Sinterverbindung, die im Rahmen der Gefligeanalyse beobachtet wurde. Die in Abbildung
27 a dargestellten Bruchflachen der Substratoberflache und der Chipriickseite weisen einen kohasiven-
adhasiven Mischbruch in der Sinterschicht und in der Ndhe der Chipmetallisierung auf, der ebenfalls ein
Indikator fur eine hohe Qualitat der Fligeverbindung ist.

Wie bereits von den Schliffuntersuchungen zu erwarten war, zeigen die Fligeverbindungen mit den beiden
Cu-Fullstoffen die niedrigste Festigkeit, die deutlich unterhalb der Mindestanforderung liegt. Anhand der
Bruchflachen in Abbildung 27 b und c ist ein adhasiver Bruch am SiC-Chip zu erkennen, der typisch fir
mangelhafte Flgeverbindungen zwischen Flgematerial und Halbleiterbauelement ist und nach IPC-
TM650 Nr. 2.4.42.2 der Kategorie 2 zugeordnet werden kann. Auf der Chipriickseite sind keine Riickstande
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des Sintermaterials zu erkennen, sodass keine stoffschllissige Anbindung wahrend des Sinterprozesses

ausgebildet werden konnte.
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Abbildung 26: Mittlere Scherfestigkeit bei 260 °C der modifizierten Sintermaterialien im initialen Zustand

Die mit SiC-Fullstoff modifizierten Sinterverbindungen zeigen trotz des hohen Volumenanteils von SiC-
Partikeln eine Festigkeit von 22 MPa und liegen damit oberhalb der geforderten Mindestscherfestigkeit.
Die Analyse der Bruchflachen in Abbildung 27 d weist zudem einen kohasiven Bruch innerhalb der Sinter-
schicht auf, sodass die Adhdsionskrafte zu den Fligepartnern groBer als die kohasiven Krafte innerhalb der
Sinterschicht sind. Die mit ZrO2 modifizierte Sinterschicht, in der die Fillstoffpartikel bevorzugt in den
Poren der Ag-Matrix angesiedelt sind, verfligt Gber eine mittlere Scherfestigkeit von 35 MPa. Die Bruch-
flachen der Fligepartner zeigen analog zum SiC-Fllstoff ein koh&sives Bruchverhalten (Abbildung 27 e).

Die in der Gefligeanalyse beobachtete gute Anbindung der niedrigschmelzenden Fiillstoffe, sowohl zur
Ag-Matrix als auch zu den Flgepartnern, spiegelt sich in den hohen Scherfestigkeiten von 40 MPa fiir
SAC 305 bzw. 45 MPa fiir Indium wider. Damit erreichen sie die hochsten Festigkeiten, der mit Fillstoffen
modifizierten Sintermaterialien, wobei diese im Mittel verglichen mit dem Referenzmaterial um lediglich
20 % bzw. 10 % reduziert ist. Das in Abbildung 27 f und g dargestellte Bruchverhalten deutet ebenfalls auf
eine hohe Qualitat der Flgeverbindung hin. Wahrend das Sintermaterial mit SAC 305 einen kohdasiven-
adhasiven Mischbruch in der Sinterschicht und in der Nahe der Substratoberflaiche aufweist, zeigt das
Sintermaterial mit Indium ein kohdasives Bruchverhalten innerhalb der Sinterschicht.
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Substratoberfliche

Chipriickseite

d) e)

Abbildung 27: LM-Aufnahmen der Bruchflachen nach dem Scherversuch bei 260 °C. In Abhangigkeit des Fillstoffmaterials konnten
unterschiedliche Brucharten identifiziert werden: a) Mischbruch des Referenzmaterials ohne Fillstoff, b) Adhasi-
onsbruch am Chip mit Cu-Flakes als Fullstoff, c) Adhdsionsbruch am Chip mit Cu-Pulver als Fillstoff, d) Kohasions-
bruch in der Verbindungsschicht mit SiC als Fllstoff, ) Kohasionsbruch in der Verbindungsschicht mit ZrO; als
Fullstoff, f) Mischbruch mit SAC 305 als Flllstoff, g) Kohasionsbruch in der Verbindungsschicht mit Indium als
Fullstoff

4.3.2 Temperaturwechselfestigkeit in Abhangigkeit des Fiillstoffs

Die Temperaturwechselfestigkeit der modifizierten Sintermaterialien wird mit Hilfe eines Temperatur-
schocktests (TST) untersucht. Da die flakeformigen und sphéarischen Cu-Partikel bereits im initialen Zu-
stand nicht die Mindestanforderung an die Scherfestigkeit erfiillt haben, werden diese keinem beschleu-
nigten Alterungstest unterzogen. Somit wurde die mechanische Stabilitdt der Fligeverbindung des
Referenzmaterials sowie der modifizierten Sintermaterialien mit SiC, ZrO2, SAC 305 und In im Tempera-
turschocktest anhand der Verdanderung der Scherfestigkeit sowie von metallografischen Schliffen unter-
sucht. Eine Beurteilung der Delamination und des Rissverhaltens mittels C-SAM-Analyse war aufgrund der
Fillstoffmaterialien und dem damit verbundenen unterschiedlichen Rissverlauf mit einem hohen Unsi-
cherheitsfaktor verbunden, sodass diese nicht in der Bewertung beriicksichtigt wurden.

Die in Abbildung 28 dargestellten Ergebnisse des Temperaturschocktests zeigen die Veranderung der
Scherfestigkeit bei 260 °C in Abhangigkeit der durchlaufenen Temperaturschockzyklen zwischen -55 °C
und 150 °C. Mit zunehmender Zyklenzahl ist flr alle Sintermaterialien eine Abnahme der Scherfestigkeit
infolge der thermo-mechanischen Belastung und der damit verbundenen Schadigung der Fligeschicht zu
verzeichnen. Allerdings erfolgt die Degradation der Fligeschicht in Abhangigkeit des Fiillstoffmaterials in
unterschiedlichem AusmaR. Das Referenzmaterial ohne Fiillstoff zeigt nach 500 Zyklen ebenso wie die
modifizierten Sintermaterialien mit SAC 305-Pulver und In-Pulver keine Veranderung der Scherfestigkeit.
Die Festigkeiten der Sintermaterialen mit ZrO2-Pulver und SiC-Pulver sinken hingegen um ca. 21 % bzw.
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um ca. 50 %. Damit erreicht das Sintermaterial mit SiC-Fullstoff bereits nach 500 Zyklen die Ausfallkriterien
des Festigkeitsabfalls um 50 % [65] und das Unterschreiten der Mindestscherfestigkeit von 12 MPa nach
MIL-STD-883 [118].

60
Fillstoff
—&— ohne Fillstoff
SiC
50
-4 _ 7702

—4& - SAC305
—&-- In

40

30

20

10

Scherfestigkeit [N/mm?] @260 °C

0
Zyklen [N] 0 500 1000 1500 2000 2500 3000

Zum Berechnen der 95% Konfidenzintervalle werden die individuellen Standardabweichungen verwendet.

Abbildung 28: Veranderung der mittleren Scherfestigkeit in Abhadngigkeit der durchlaufenen Temperaturschockzyklen bei -55 °C
bis 150 °C

Nach weiteren 500 Zyklen im TST setzt die Schadigung der Fligeschicht auch bei dem Referenzmaterial
ohne Fullstoff und dem Sintermaterial mit In-Fillstoff ein. Wahrend die Festigkeit des Referenzmaterials
um ca. 15 % sinkt, nimmt diese flr den In-Fillstoff um lediglich ca. 7 % ab. Die mit SAC 305 modifizierte
Sinterschicht weist hingegen nach wie vor keine Veranderung der Scherfestigkeit auf.

Als zweites Material erreicht die mit ZrO2 modifizierte Sinterschicht nach 1000 Zyklen die definierten Aus-
fallkriterien. Die Scherfestigkeit ist auf knapp 12 MPa gesunken, was einer Abnahme von ca. 67 % ent-
spricht. Die Scherfestigkeit des Referenzmaterials und der mit SAC 305 bzw. In modifizierten Sinterschich-
ten zeigt nach 2000 Zyklen eine kontinuierliche lineare Abnahme, jedoch mit stark unterschiedlicher
Steigung. Die Scherfestigkeit des Referenzmaterials sinkt nach 2000 Zyklen um ca. 57 %, sodass das Aus-
fallkriterium eines Abfalls um 50 % erreicht ist. Sie liegt allerdings noch oberhalb der Mindestanforderung
des MIL-STD-883 von 12 MPa. Die Scherfestigkeit der mit SAC 305 und In modifizierten Sinterschichten
sinkt hingegen lediglich um ca. 5 % bzw. um ca. 16 %.

Am Ende des TST nach 3000 Zyklen wurde fir die modifizierten Sinterschichten mit SAC 305 und In im
Mittel noch eine Restfestigkeit von ca. 32 MPa bzw. von ca. 36 MPa ermittelt. Dies entspricht demnach
lediglich einer Abnahme der initialen Festigkeit um ca. 22 %. Die Festigkeit des Referenzmaterials sinkt
hingegen mit ca. 7 MPa Restfestigkeit unter die Mindestanforderung der Haftfestigkeit, was zugleich einer
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Abnahme von ca. 87 % entspricht. Die Steigung der Festigkeitsabnahme nach 3000 Temperaturschockzyk-
len ergibt fiir das Referenzmaterial ca. 1,77 MPa pro 100 Zyklen, fiir die Sinterschicht mit SAC 305 ca.
0,45 MPa pro 100 Zyklen und fiir das Sintermaterial mit In ca. 0,39 MPa pro 100 Zyklen. Dabei weist die
lineare Abnahme der Scherfestigkeit auf ein konstantes Risswachstum je Zyklus hin. Dieses Verhalten
wurde bereits von Herboth [63] beobachtet und beschrieben, wobei allerdings das Risswachstum der Fi-
geschicht Uber die Restanbindungsflache mittels C-SAM bestimmt wurde. Anhand des Risswachstums je
Zyklus ist deutlich zu erkennen, dass nach der Rissinitiierung die Risswachstumsgeschwindigkeit des Re-
ferenzmaterials ca. 4-mal so hoch ist im Vergleich zu den modifizierten Sintermaterialien mit SAC 305 und
In. Demnach fihrt die Beigabe der niedrigschmelzenden Fiillstoffe SAC 305 und In zu einer signifikanten
Steigerung der Temperaturwechselfestigkeit im Vergleich zu der reinen Silbersinterschicht des Referenz-
materials.

4.3.3 Degradation der Fiigeverbindung infolge des Temperaturschocktests

Die Schadigung der gesinterten Fligeverbindung aufgrund der im TST induzierten thermo-mechanischen
Spannungen, die bereits durch die Veranderung der Scherfestigkeit nachgewiesen wurden, wird anhand
von REM-Aufnahmen der metallografischen Schliffe untersucht. Die h6chsten Spannungen innerhalb ei-
nes Modulaufbaus treten aufgrund der materialspezifischen Warmeausdehnungskoeffizienten, insbeson-
dere im Randbereich der Halbleiterbauelemente, auf. In Abbildung 29 ist der Rissverlauf in der gesinterten
Flgeverbindung nach 1000 bzw. 3000 Zyklen im TST zwischen -55 °C und 150 °C der modifizierten Sinter-
materialien dargestellt. Aus den Schliffaufnahmen des Randbereichs wird ersichtlich, das fur alle Sinter-
materialien die Rissinitiierung im Randbereich der Chipunterseite erfolgt. Der Rissverlauf und der Grad
der Schadigung unterscheiden sich hingegen in Abhdngigkeit des Fiillstoffmaterials. Das Referenzmaterial
ohne Fillstoff (Abbildung 29 a) weist nach 3000 Zyklen chipseitig einen horizontal verlaufenden Riss in-
nerhalb der Sinterschicht auf, welcher sich in Richtung der Chipmitte tiber einen vertikalen Verbindungs-
riss zur Substratseite verlagert. Dieser wechselhafte Verlauf setzt sich im Zentrum des Halbleiterbauele-
ments fort, in dem sich die von den beiden Randbereichen ausgehenden Risse zu einem durchgangigen
Riss vereinen. Damit deckt sich die beobachtete Schadigung der Fligeverbindung mit der zuvor ermittelten
Abnahme der Scherfestigkeit.

Aufgrund der zuvor festgestellten starken Verdanderung der Scherfestigkeit der mit SiC und ZrO2 modifi-
zierten Sinterschichten, wird die Schadigung der Sinterschicht bereits nach 1000 Zyklen (Abbildung 29 b
und c) untersucht. Der Rissverlauf weicht fiir beide Materialien von dem des Referenzmaterials ab. Bereits
nach 1000 Zyklen konnte fiir beide Materialien ein durchgangiger Riss von der einen zur anderen Chipecke
nachgewiesen werden. Allerdings verlauft der Riss von der Chipecke im 45°-Winkel ins Zentrum der Sin-
terschicht und von dort aus oszillierend {iber die gesamte Lange des Halbleiterbauelements. Wahrend in
der Sinterschicht mit SiC-Fullstoff lediglich ein Hauptriss zu erkennen ist, spaltet sich der Riss in der Sin-
terschicht mit ZrO2z-Flllstoff teilweise in mehrere feinere Nebenrisse auf. Durch die eher unregelmaRige
kantige Form der SiC-Partikel verlauft der Riss bevorzugt entlang der eingelagerten Fiillstoffpartikel, die
das Risswachstum aufgrund der mangelhaften Anbindung beglinstigen. Ebenso verlaufen der Hauptriss
und die Nebenrisse bevorzugt entlang der feinen, homogen verteilten ZrO»-Partikel welche, anstatt die
Temperaturwechselfestigkeit mit Hilfe der Umwandlungsverstarkung der ZrO»-Partikel (vgl. Kapitel 3.1.2)
zu verstarken, die Sinterverbindung schwéachen.
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Abbildung 29: REM-Gefligeaufnahmen der modifizierten Sintermaterialien innerhalb eines Modulaufbaus nach dem Temperatur-
schocktest bei 1000-facher VergroBerung: a) Referenzmaterial ohne Fillstoff nach 3000 Zyklen, b) SiC-Pulver
nach 1000 Zyklen, c) ZrO2-Pulver nach 1000 Zyklen, d) SAC 305-Pulver nach 3000 Zyklen, e) In-Pulver nach 3000
Zyklen

Im Gegenteil zum Referenzmaterial und den modifizierten Sinterschichten mit SiC und ZrO; zeigt die Sin-
terschicht mit SAC 305 als Fullstoff (Abbildung 29 d), wie von der geringen Veranderung der Scherfestig-
keit zu erwarten war, nach 3000 Zyklen lediglich eine geringe Schadigung. Wahrend fiir die anderen Sin-
termaterialien nach 1000 bzw. 3000 Zyklen ein durchgdngiger, grofRer Riss durch die gesamte
Flgeverbindung verlauft, weist die Sinterschicht mit SAC 305-Fullstoff nur vereinzelt feine Risse auf. Die
Rissinitiierung erfolgt ebenfalls im Randbereich des Halbleiterbauelements, woraus sich allerdings kein
singuldrer Hauptriss ausbildet. Vielmehr sind vereinzelt feine Risse zu erkennen, die teils in chip- oder
substratndhe oder quer durch die Sinterschicht verlaufen. Dabei wachsen die Risse bevorzugt durch die
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4.4 Beurteilung und Auswahl eines Fillstoffs

Bereiche der Ag-Matrix und umgehen die Bereiche der intermetallischen Phasen, die sich um die ehema-
ligen SAC 305-Partikel gebildet haben. Durch die hohere mechanische Festigkeit der mit SAC 305-Fullstoff
modifizierten Sinterschicht wird die gesinterte Fligeverbindung infolge der induzierten thermo-mechani-
schen Spannungen nur in geringem MaRe plastisch deformiert, wodurch die verbesserte Temperatur-
wechselfestigkeit erklart werden kann.

Ein vergleichbares Ermidungsverhalten ist fiur die mit In modifizierte Sinterschicht (Abbildung 29 e) zu
erkennen. Die Rissinitiierung erfolgt analog zu den vorherigen Sintermaterialien im Randbereich des Halb-
leiterbauelements, wobei sich auch hier kein singuldrer Hauptriss durch die gesamte Sinterverbindung
ausbildet. Vielmehr verlauft der Anriss im Randbereich quer durch eine Pore eines ehemaligen Fiillstoff-
partikels und kommt im Anschluss daran zum Erliegen. Im Zentrum des Halbleiterbauelements sind an-
hand des metallografischen Schliffs keine Risse ersichtlich. Damit deckt sich die Degradation mit der zuvor
ermittelten geringen Verdnderung der Scherfestigkeit und mit der von Yang et al. [59] und Wu et al. [147]
ermittelten hohen Zuverlassigkeit von Ag-In Fligeverbindungen unter Temperaturwechselbeanspru-
chung.

4.4 Beurteilung und Auswabhl eines Fiillstoffs

Die Beurteilung und Auswahl eines geeigneten Fillstoffs zur Modifikation von Silbersinterverbindungen
erfolgt mittels eines vierstufigen Bewertungsschemas von 0 bis 3 Punkte (siehe Abbildung 30), welches
auf den zuvor ermittelten Materialeigenschaften als EingangsgrofRen basiert. Die Einteilung der Material-
kenngroRen in die jeweilige Bewertungsstufe ist im Detail in den FuRnoten 1 bis 6 aufgefiihrt. Das Haupt-
ziel der modifizierten Sintermaterialien mit nicht-silber Fillstoffen ist eine erhéhte Zuverlassigkeit auf-
grund der steigenden Anforderungen durch die Implementierung von WBG Halbleiterbauelementen. In
diesem Zusammenhang spielt die Temperaturwechselfestigkeit eine entscheidende Rolle, weshalb sie in
dem Bewertungsschema mit zweifacher Gewichtung eingeht. Als eine Optimierung gegeniiber der stan-
dardmaRigen Silbersinterverbindung im Sinne der NTV wird eine Gesamtpunktzahl von mehr als 10 Punk-
ten in Verbindung mit einer verbesserten Temperaturwechselfestigkeit angesehen.

Die Beigabe der hochschmelzenden Fiillstoffe Cu-Flake, Cu-Pulver, SiC und ZrO2 wirken sich entgegen den
aus Kapitel 2.2.2 hervorgehenden Erwartungen negativ auf sdmtliche Materialeigenschaften des modifi-
zierten Sintermaterials aus. Insbesondere die Eignung als Fiigematerial ist aufgrund der geringen initialen
Scherfestigkeit (Cu-Flake, Cu-Pulver) bzw. Temperaturwechselfestigkeit (SiC, ZrO2) nicht gegeben. Somit
erfillen die genannten Fiillstoffe nicht die Kriterien an eine Sinterverbindung mit optimierten Materialei-
genschaften und werden folglich nicht weiter untersucht.

Im Gegenteil dazu verbessern die niedrigschmelzenden Fillstoffe SAC 305 und In durch die lokal mit der
Ag-Matrix erzeugten IMC’s die mechanischen Eigenschaften, insbesondere die der Temperaturwech-
selfestigkeit. Die durch die IMC’s deutlich reduzierte elektrische und thermische Leitfahigkeit gegentiber
dem Referenzmaterial kann in diesem Zusammenhang als weniger relevant betrachtet werden, da die
Werte vergleichbar mit herkdmmlichen Lotmaterialien sind. Vielmehr ist der resultierende Warmewider-
stand durch die wesentlich diinnere Sinterschicht niedriger und kann aufgrund der hohen Temperatur-
wechselfestigkeit wahrend des Betriebs als nahezu konstant betrachtet werden. Der Warmewiderstand
steigt hingegen durch die Materialermiidung einer Weichlotverbindung (vgl. Kapitel 2.2.2) wahrend des
Betriebs zunehmend an, was letztlich zum Versagen des gesamten Leistungsmoduls fiihren kann.
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4 Voruntersuchung der modifizierten Sintermaterialien zur Eignung als Fiigematerial

Auf Basis der ermittelten Daten gehen daher die niedrigschmelzenden Fiillstoffe SAC 305 mit 14 Pkt. und
In mit 13 Pkt. als die favorisierten Fullstoffe zur Modifikation von Silbersinterverbindungen hervor. Wei-
terfihrende Materialuntersuchungen werden allerdings nur mit dem Sintermaterial mit SAC 305 Fullstoff
durchgefiihrt, da einerseits die Materialkosten des Ausgangpulvers (ca. 140 €/kg fiir SAC 305, ca.
2400 €/kg fur Indium) wesentlich giinstiger und andererseits wesentlich feinere Pulver herstellungsbe-
dingt verfugbar sind.
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E
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Referenz Cu-Flake Cu-Pulver SiC Z2r02 SAC 305 In
Fiillstoffe
L .3
m  Elektrische Leitféihigkeit1 | Wéirmeleitféa'higkeit2 m Zugfestigkeit

Scherfestigkeit bei 260 °c' m Temperaturwechselfestigkeit5

Abbildung 30: Rangliste der modifizierten Sintermaterialien in Abhangigkeit ihrer Materialeigenschaften im Vergleich zum Refe-
renzmaterial ohne Fullstoff

1X<5MS/m £ 0Pkt., 5 MS/m <X <10 MS/m £ 1 Pkt., 10 MS/m <X <30 MS/m £ 2 Pkt., 30 MS/m <X £ 3 Pkt.

2X <50 W/mK £ 0 Pkt., 50 W/mK <X <100 W/mK 2 1 Pkt., 100 W/mK < X <200 W/mK £ 2 Pkt., 200 W/mK <X £ 3 Pkt.

3X <25 MPa £ 0 Pkt., 25 MPa <X <50 MPa £ 1 Pkt., 50 MPa <X <75 MPa £ 2 Pkt., 75 MPa <X £ 3 Pkt.

4X <12 MPa £ 0 Pkt., 12 MPa < X <20 MPa & 1 Pkt., 20 MPa <X <40 MPa £ 2 Pkt., 40 MPa <X £ 3 Pkt.

5X < 1000 Zyklen £ 0 Pkt., 1000 Zyklen < X <2000 Zyklen £ 1 Pkt., 2000 Zyklen < X <3000 Zyklen £ 2 Pkt., 3000 Zyklen <X £ 3 Pkt.
Die Temperaturwechselfestigkeit unterliegt aufgrund ihrer Schlusselfunktion fiir eine hohe Zuverlassigkeit leistungselektroni-
scher Module einer zweifachen Gewichtung.

& Punktesystem von 0 bis 3 Punkte, wobei 0 Pkt. ,ungeniigend” und 3 Pkt. ,sehr gut” entsprechen.
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5 Eigenschaften und Charakterisierung
der modifizierten Sinterschicht mit
SAC-Fullstoff

In diesem Kapitel werden die Ergebnisse einer umfassenden Materialuntersuchung der in Kapitel 4.4 fa-
vorisierten Sinterpaste mit SAC-Fillstoff aufgezeigt. Dazu wurden neben der Mikrostruktur, die Tempera-
turabhangigkeit der mechanischen Eigenschaften als auch die EinflussgréBen auf die Sinterverbindung
bezilglich der Prozessparameter und der zu fliigenden Bauteile und Bauteiloberflachen untersucht. Zudem
wurde der Einfluss des Fillstoffgehalts, der PartikelgréBe und -form auf die bedeutendsten Materialei-
genschaften analysiert. Das mit SAC-Fillstoff modifizierte Sintermaterial wird fortab im Text mit ,SAC-
Sintermaterial“ oder in Diagrammen mit ,SAC” bezeichnet.

5.1 Mikrostruktur des Referenzmaterials im Vergleich zu der
des SAC-Sintermaterials

Wie bereits in Kapitel 4.1 beschrieben, unterscheidet sich das gesinterte Geflige des SAC-Sintermaterials
von der klassischen reinen Ag-Sinterschicht des Referenzmaterials. Im Vergleich zu der Gefligeuntersu-
chung der metallografischen Schliffe kann mit Hilfe der ionenpolierten Querschliffe der Zugproben, die
reale Mikrostruktur der Sinterschichten ohne Verschmierungseffekte abgebildet werden. Dies ermoglicht
eine detailliertere Analyse der Mikrostruktur hinsichtlich der Versinterung, der Porositat sowie moglicher
Texturierungen sowohl der Partikel als auch der Poren.

Abbildung 31 a zeigt die Sinterschicht des Referenzmaterials mit einer ausgepragten Versinterung der
ehemaligen Ag-Flakes. Es liegt eine geschlossenporige Struktur vor, deren isolierte Poren {iberwiegend
eine unregelmaRige Form aufweisen. Die urspriingliche Form der Ag-Partikel ist nach dem Sinterprozess
nicht mehr zu erkennen. Lediglich eine leichte Textur der Poren ldsst die ehemalige Flakeform erahnen.
Die Schichtdicke betragt im Mittel ca. 47 um, sodass der Sinterschrumpf bei einer Schablonendicke von
150 um in etwa zwei Drittel von der Paste bis zur finalen Sinterschicht betragt. Dabei liegt die mittlere
Porositat bei ca. 17,0 %.

Entgegen der Erwartung einer geringeren Porositdt infolge der Infiltration durch den niedrigschmelzen-
den SAC-Fullstoff, weist die Sinterschicht des SAC-Sintermaterials eine mittlere Porositat von ca. 25,8 %
auf. Wie anhand der Gefligeaufnahme in Abbildung 31 b zu erkennen ist, zeigt die Ag-Matrix einen gerin-
geren Versinterungs- bzw. Verdichtungsgrad. Dies wird insbesondere an den noch deutlich erkennbaren
flakeformigen Ag-Partikeln ersichtlich, die eine horizontale Texturierung aufzeigen. Zudem sind eine Viel-
zahl von globularen Poren mit einem Durchmesser von 2 um bis 8 um entsprechend des SAC-Fiillstoffes
zu sehen, die von einer AgsSn-Phase mit sehr geringer Porositat umgeben sind. Die Schichtdicke des SAC-
Sintermaterials liegt im Mittel bei ca. 52 um und ist damit 5 um dicker als die des Referenzmaterials. Da-
mit spiegelt sich die um ca. 9 % hohere Porositat in der finalen Sinterschichtdicke wider. Als Ursache fur
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5 Eigenschaften und Charakterisierung der modifizierten Sinterschicht mit SAC-Fillstoff

die verringerte Versinterung der Ag-Partikel wird eine Benetzung der Ag-Partikel mit einem wenige mo-
nolagen, dicken Zinnfilm gemutmalit, der eine dichte Versinterung der Ag-Partikel analog zum Referenz-
material behindert.
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Abbildung 31: REM-Aufnahmen ionenpolierter Querschliffe der gesinterten Zugproben des Referenzmaterials (a) und des SAC-
Sintermaterials (b) mit 1000-facher und 5000-facher VergréRerung

5.2 Mechanische Eigenschaften des SAC-Sintermaterials

Im Rahmen der Charakterisierung der mit SAC-Fullstoff modifizierten Sinterschicht wurden die mechani-
schen Eigenschaften des SAC-Sintermaterials im Vergleich zum Referenzmaterial untersucht. Dazu wurde
neben der Bestimmung des thermischen Ausdehnungskoeffizienten mittels Dilatometrie sowohl das
Spannungs-Dehnungs-Verhalten im Zugversuch als auch das Kriechverhalten im Zeitstandversuch bei
Temperaturen von bis zu 200 °C experimentell untersucht.

5.2.1 Thermische Ausdehnung

Die thermische Langenanderung der gesinterten Probekorper wurde in dem Temperaturbereich von 25 °C
(RT) bis 200 °C untersucht. Dabei wurde der thermische Ausdehnungskoeffizient fir die Temperaturbe-
reiche RT bis 100 °C, RT bis 150 °C und RT bis 200 °C, wie anhand der in Abbildung 32 dargestellten exemp-
larischen Messkurven, sowohl des Referenzmaterials als auch des SAC-Sintermaterials ermittelt. Wie aus
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5.2 Mechanische Eigenschaften des SAC-Sintermaterials

Abbildung 32 hervorgeht, unterscheiden sich die beiden Sintermaterialien sowohl im CTE als auch in der
Temperaturabhangigkeit. Wahrend fir das Referenzmaterial mit steigender Temperatur eine Abnahme
des CTE zu beobachten ist, weist das SAC-Sintermaterial einen nahezu konstanten CTE in dem untersuch-
ten Temperaturbereich auf. Die Messergebnisse in Tabelle 10 verdeutlichen das beschriebene unter-
schiedliche Verhalten der beiden Sintermaterialien. Demnach sinkt der CTE des Referenzmaterials von ca.
19,68 ppm/K in dem Temperaturbereich bis 100 °C Uber ca. 17,88 ppm/K auf ca. 15,92 ppm/K in dem
Temperaturbereich bis 200 °C, wahrend das SAC-Sintermaterial mit ca. 21,45 ppm/K, ca. 21,62 ppm/K und
ca. 20,72 ppm/K nahezu konstant bleibt. Der CTE des SAC-Sintermaterials liegt zudem im Mittel mit
21,26 ppm/K hoher als der des Referenzmaterials. Demnach fiihrt der um ca. 4-5 ppm/K gréRere CTE des
beigefligten SAC-Pulvers (23,5 ppm/K [93]) gegeniiber den 19 ppm/K von Silber [7] zu einem Anstieg des
CTE des SAC-Sintermaterials. Hinsichtlich des temperaturabhingigen CTE des Referenzmaterials konnte
nach der Dilatometermessung eine plastische Verformung an den Proben des Referenzmaterials beobach-
tet werden, wohingegen die Proben des SAC-Sintermaterials keine Veranderung aufzeigten.

Im Vergleich zu den Versuchsergebnissen von Mertens [38] und Wereszczak et al. [148] die einen mittle-
ren CTE von ca. 20 ppm/K fir deren gesinterte Silberschichten gemessen haben, weist das Referenzma-
terial in dem Temperaturbereich bis 200 °C einen um ca. 4 ppm/K kleineren CTE auf. Der CTE des SAC-
Sintermaterials liegt hingegen im gleichen Temperaturbereich um ca. 0,7 ppm/K héher.

dL/Lo *10-3 Temp. /°C

m. CTE(25.0 ... 200.0°C)
20.9772E-06 1K
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3.5
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3.0 22.0263E-06 1/K
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2.5 m. CTE(25.0 ... 200.0°C)

16.3649E-06 1/K i
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2.0- 22.2850E-06 1/K
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Abbildung 32: Thermische Ausdehnung des Referenzmaterials und des SAC-Sintermaterials im Temperaturbereich von Raumtem-
peratur bis 200 °C anhand einer exemplarischen Beispielmessung
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5 Eigenschaften und Charakterisierung der modifizierten Sinterschicht mit SAC-Fillstoff

Tabelle 10: Mittlere thermische Ausdehnungskoeffizienten des Referenzmaterials und des SAC-Sintermaterials fiir die Temperatur-
bereiche RT bis 100 °C, bis 150 °C und bis 200 °C

Material  CTE [ppm/K] CTE [ppm/K] CTE [ppm/K] Literaturangabe
(RT bis 100 °C)  (RT bis 150 °C)  (RT bis 200 °C)

Referenz 19,68 +2,1 17,88 +0,9 15,92+1,3 20 [38, 148]

SAC 21,45+1,2 21,62+0,6 20,72 +1,7 23,5[93]

5.2.2 Spannungs-Dehnungs-Verhalten

Der Temperatureinfluss auf das Spannungs-Dehnungs-Verhalten des Referenzmaterials und des SAC-Sin-
termaterials wurde, wie in Kapitel 3.5.4 beschrieben, im einachsigen Zugversuch untersucht. Die Priiftem-
peratur wurde dabei zwischen 25 °C (RT), 100 °C und 175 °C variiert. Wie bereits in Kapitel 4.2.3 beschrie-
ben, wurde im Voraus je Probe der belastete Probenquerschnitt So gemessen. Im Unterschied zu den
bisher durchgefiihrten Zugversuchen wurden die Untersuchungen zum Temperatureinfluss aus anlage-
technischen Griinden in Zusammenarbeit mit dem externen Priiflabor polymerphys IK GmbH durchge-
flhrt. Dabei wurde die Dehnung lber den Traverseweg bestimmt und die maximale Priftemperatur in
Anlehnung an die derzeitig libliche maximale Betriebstemperatur leistungselektronischer Bauelemente
von 175 °C gewahlt.

Die Zugversuche zeigen fiir das Referenzmaterial in Abbildung 33 a typische Spannungs-Dehnungs-Kurven
fir gesintertes Silber. In Abbildung 33 b ist das Spannungs-Dehnungs-Diagramm des SAC-Sintermaterials
dargestellt. Das Referenzmaterial weist eine deutliche Verdanderung des Spannungs-Dehnungs-Verhaltens
in Abhangigkeit der Priiftemperatur auf. Wahrend sich die Sinterschicht bei RT nahezu rein elastisch ver-
halt, nimmt die plastische Verformung mit steigender Temperatur signifikant zu. Zudem ist eine deutliche
Abnahme der Festigkeit zu verzeichnen. Die mittlere Zugfestigkeit sinkt von ca. 70 MPa bei RT auf ca.
38,5 MPa bei 100 °C und auf ca. 19 MPa bei 175 °C. Dies entspricht einer Abnahme von liber 70 %. Analog
dazu steigt die Bruchdehnung von ca. 0,5 % bei RT auf ca. 0,8 % bei 100 °C und auf ca. 1,0 % bei 175 °C.
Der aus dem linearen, rein elastischen Bereich berechnete E-Modul sinkt ebenfalls mit steigender Tem-
peratur von ca. 20 GPa bei RT auf ca. 10 GPa bei 100 °C und auf ca. 5,5 GPa bei 175 °C. Eine Ubersicht der
ermittelten mechanischen Kennwerte ist in Tabelle 11 dargestellt. Dieses Materialverhalten korreliert mit
den Ergebnissen von Weber et al. als auch von Herboth und Heilmann, die ebenfalls mit steigender Prif-
temperatur eine Abnahme der Zugfestigkeit und der Steifigkeit bei gleichzeitiger Zunahme der Bruchdeh-
nung beobachteten [63, 68, 125, 126]. Dieser Zusammenhang zwischen Temperatur und Festigkeit bzw.
Steifigkeit ist ein aus der Werkstoffkunde bekanntes Materialverhalten [120].

Die im Rahmen dieser Arbeit ermittelten mechanischen Kennwerte liegen im Vergleich zu den Ergebnis-
sen von Weber et al. und Herboth mit einer Festigkeit von ca. 140 MPa und einem E-Modul von ca. 35 GPa
deutlich niedriger [63, 125]. Dieser Unterschied kann auf die wesentlich héheren Sinterparameter insbe-
sondere des Drucks (60 MPa bzw. 20 MPa) und der Temperatur (230 °C bzw. 300 °C) zurlickgefuhrt wer-
den.
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Abbildung 33: Darstellung des Spannungs-Dehnungs-Verhaltens des Referenzmaterials (a) und des SAC-Sintermaterials (b) bei
Raumtemperatur (RT), 100 °C und 175 °C anhand exemplarischer Messkurven

Im Gegensatz dazu konnte fiir das SAC-Sintermaterial eine weniger stark ausgepragte Temperaturabhan-
gigkeit des Spannungs-Dehnungs-Verhaltens beobachtet werden. Zwar nehmen mit steigender Priiftem-
peratur Festigkeit und E-Modul ab, wahrend die Bruchdehnung steigt, jedoch in wesentlich geringerem
Ausmal verglichen zum Referenzmaterial. Die mittlere Zugfestigkeit sinkt von ca. 77 MPa bei RT auf ca.
59 MPa bei 100 °C und auf ca. 45 MPa bei 175 °C. Dies entspricht lediglich einer Abnahme von ca. 40 %.
Der E-Modul sinkt ebenfalls von ca. 24 GPa bei RT auf ca. 19 GPa bei 100 °C und auf ca. 13 GPa bei 175 °C,
wahrend die Bruchdehnung von ca. 0,4 % bei RT auf ca. 0,5 % bei 100 °C und auf ca. 1 % bei 175 °C an-
steigt. Wahrend das SAC-Sintermaterial bei RT ein rein elastisches Verhalten mit Sprodbruch aufzeigt, ist
das Materialverhalten bei 100 °C und bei 175 °C mit dem Verhalten des Referenzmaterials bei RT und bei
100 °C zu vergleichen. Demnach verfiigt das SAC-Sintermaterial im gesamten betrachteten Temperatur-
bereich Uber eine hohere Festigkeit und Steifigkeit im Vergleich zum reinen Ag-Sintermaterial des Refe-
renzmaterials. Die auch bei 175 °C Priftemperatur verbleibende hohe Festigkeit, wird als der entschei-
dende Faktor fiir die geringere Materialermiidung im Temperaturschocktest infolge von Kriechvorgangen
oder auch thermomechanischen Spannungen innerhalb eines Modulaufbaus angesehen, vgl. Kapitel
4.3.2.

Tabelle 11: Ubersicht der im Zugversuch bei RT, 100 °C und 175 °C ermittelten mechanischen Eigenschaften des Referenzmaterials
und des SAC-Sintermaterials

Temperatur [°C] Zugfestigkeit [MPa] E-Modul [GPa] Bruchdehnung [%]
Referenz SAC Referenz SAC Referenz SAC

23 70+7,8 77+ 14 19,7+1,5 238+24 0,47+0,06 0,4+0,06

100 38,5+4,8 59,5+10,6 9,7+0,9 192+1,7 0,75+0,13 0,5+0,12

175 19,3+5,5 457+3,7 561 13,0+1,4 1,0%0,5 0,94+0,2
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Abbildung 34: REM-Aufnahmen der Bruchfldchen des Referenzmaterials (a bis c) und des SAC-Sintermaterials (d bis f) nach dem
Zugversuch bei RT, 100 °C und 175 °C

Die Bruchflachenanalyse der Probekorper spiegelt das zuvor beobachtete temperaturabhangige Span-
nungs-Dehnungs-Verhalten des Referenzmaterial in Form von einer temperaturabhangigen Verdnderung
des Bruchverhaltens wider, vgl. Abbildung 34 a bis c. Obwohl das Referenzmaterial auf makroskopischer
Ebene ein sprédes Bruchverhalten ohne sichtbare Einschniirung der Probe zeigt, weist die Bruchflache auf
mikroskopischer Ebene typische Strukturen eines duktilen Materialversagens auf. Grund dafir ist der im
Vergleich zu dichtem Silber vorliegende mehrachsige Spannungszustand aufgrund der vorliegenden Po-
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5.2 Mechanische Eigenschaften des SAC-Sintermaterials

rositat. Dieser fiihrt zu lokalen Spannungstiberhéhungen an den Sinterhéalsen, welche durch partielle plas-
tische Verformungen die fir gesintertes Silber typische Wabenstruktur hervorruft [125]. Wahrend die
Bruchflache bei RT ein typisches duktiles Bruchbild mit einer ausgepragten Wabenstruktur aufweist, ver-
andert sich das Bruchverhalten mit steigender Temperatur. Insbesonder bei 175 °Cist das Bruchverhalten
durch das Versagen der Korngrenzen durch Korngrenzengleiten ohne starke plastische Verformung der
Bruchflache gekennzeichnet. Dieses Verhalten deckt sich ebenfalls mit dem beschriebenen Bruchverhal-
ten von Herboth et al. [63, 149], der als Schadigungsmechanismus neben der Kriechdehnung ein Poren-
wachstum an den Korngrenzen bzw. innerhalb der Sinterhadlse vermutet.

Die Bruchflachen des SAC-Sintermaterials deuten insbesondere in den die Poren umgebenden AgsSn-Pha-
sen auf ein sprodes Bruchverhalten ohne nennenswerte plastische Verformung hin, vgl. Abbildung 34 d
bis f. Im Gegensatz zum Referenzmaterial nimmt mit steigender Priftemperatur der Anteil an plastischer
Verformung zu, sodass insbesondere im Bereich der AgsSn-Phasen die typische Wabenstruktur zu erken-
nen ist. Das Materialversagen wird demnach nicht durch Kriechdehnungen und Porenwachstum an den
Korngrenzen, sondern durch plastische Verformung hervorgerufen.

5.2.3 Kriechverhalten

Das Kriechverhalten wurde im Zeitstandversuch analog zu den Zugversuchen bei RT, 100 °C und 175 °Cin
Zusammenarbeit mit dem externen Priflabor polymerphys IK GmbH untersucht. Die fir die konstante
Belastung ausgewahlten Spannungen wurden, wie in Kapitel 3.5.4 beschrieben, mit ca. 01=30%,
02 =60 % und o3 =90 % der im Zugversuch ermittelten Streckgrenze des jeweiligen Materials und der ent-
sprechenden Temperatur festgelegt. Aufgrund der unterschiedlichen Festigkeiten zwischen dem Refe-
renzmaterial und dem SAC-Sintermaterial in Abhangigkeit der Temperatur unterscheiden sich entspre-
chend die effektiv aufgebrachten Spannung o1 bis o3, vgl. Tabelle 12. Es wurden bewusst fir beide
Materialien unterschiedliche Effektivspannungen verwendet, da andernfalls keine Kriechvorgédnge indu-
ziert worden waren oder die Proben durch plastische Verformung versagt hatten.

Um den Einfluss der Temperaturabhangigkeit zu untersuchen, wurde die maximale Spannung von 9 MPa
(Referenz) bzw. 18 MPa (SAC) bei 175 °C bei allen drei Priftemperaturen getestet, sodass sie teilweise
von den angegebenen prozentualen Belastungen abweichen kénnen. Aufgrund der hoheren Streckgrenze
des SAC-Sintermaterials sind die gewahlten Spannungen im Zeitstandversuch im Mittel ca. doppelt so
hoch wie fiir das Referenzmaterial aus reinem gesintertem Silber. Die Kriechdehnung wurde in Anlehnung
an Weber et al. [125] in einem Zeitraum von 60 min erfasst. Eine Ubersicht der verwendeten Testpara-
meter ist in Tabelle 12 dargestellt.

Tabelle 12: Versuchsmatrix der durchgefiihrten Kriechversuche des Referenzmaterials und des SAC-Sintermaterials

Material Spannung o1 [MPa] Spannung o2 [MPa] Spannungos[MPa] Temperatur [°C]

Referenz 9 - - RT
6 9 18 100
3 6 9 175

SAC 18 - - RT
18 30 45 100
6 12 18 175
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5 Eigenschaften und Charakterisierung der modifizierten Sinterschicht mit SAC-Fillstoff

Die in Abbildung 35 dargestellten Kriechkurven zeigen den Einfluss der Priftemperatur von RT, 100 °C
bzw. 175 °C auf das Kriechverhalten des Referenzmaterials (a) bei einer konstanten Spannung von 9 MPa
und des SAC-Sintermaterials (b) bei einer konstanten Spannung von 18 MPa. Wahrend beide Materialien
bei RT nur eine konstante, rein elastische Dehnung von ca. 0,06 % (Referenz) bzw. von ca. 0,09 % (SAC)
Dehnung aufweisen, nimmt die Dehnung mit steigender Temperatur infolge von primaren und sekunda-
ren Kriechvorgdngen zu. Die Dehnung des Referenzmaterials nimmt von ca. 0,06 % bei RT, auf ca. 0,12 %
bei 100 °C und auf ca. 1,23 % bei 175 °C nach einer konstanten Belastung iber 60 min zu. Die Dehnung
des SAC-Sintermaterials steigt hingegen lediglich von ca. 0,09 % bei RT auf ca. 0,13 % bei 100 °C und auf
ca. 0,53 % bei 175 °C an. Das beobachtete Verhalten des Referenzmaterials deckt sich mit den Ergebnissen
von Weber [125] und Heilmann [126], die ebenfalls bei RT keine nennenswerte Kriechdehnung feststellen
konnten, jedoch einen deutlichen Anstieg der Dehnung bei erh6hten Temperaturen verzeichneten. Das
SAC-Sintermaterial zeigt damit gegenliber dem Referenzmaterial bei der Priiftemperatur von 175 °C und
der prozentual gleichen Belastung von 90 % der jeweiligen Streckgrenze eine um mehr als den Faktor 2
kleinere Kriechdehnung. Weiterhin zeigen die Ergebnisse von Weber et al. [125], dass gesintertes Silber
bei 150 °C und einer konstanten Belastung von 10 MPa eine um ca. ein bis zwei GroRenordnungen kleinere
Kriechrate im Vergleich zu gangigen SAC-Loten aufweist.

14 14 1
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Abbildung 35: Exemplarische Kriechkurven des Referenzmaterials (a) und des SAC-Sintermaterials (b) bei einer konstanten Span-
nung von 9 MPa bzw. 18 MPa und Temperaturen von RT, 100 °C und 175 °C
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Abbildung 36: Exemplarische Kriechkurven des Referenzmaterials und des SAC-Sintermaterials bei einer konstanten Temperatur

mit unterschiedlichen Spannungen: a) Referenz bei 100 °C, b) SAC-Sintermaterial bei 100 °C, c) Referenz bei
175 °C, d) SAC-Sintermaterial bei 175 °C

Die in Abbildung 36 a bis d dargestellten Kriechkurven zeigen den Einfluss der Spannung auf das Kriech-
verhalten bei einer konstanten Temperatur von 100 °C bzw. 175 °C. Das Referenzmaterial weist bei einem
Spannungsanstieg von 6 MPa auf 18 MPa bei 100 °C einen Zuwachs der Dehnung von ca. 0,09 % auf ca.
0,35 % auf (Abbildung 36 a). Das SAC-Sintermaterial zeigt hingegen bei gleicher Temperatur und einem
Spannungsanstieg von 18 MPa auf 45 MPa bereits eine Dehnungssteigerung von 0,13 % auf 0,53 % (Ab-
bildung 36 b). In Bezug auf die prozentual gleiche Belastung von 90 % zeigt somit bei 100 °C das SAC-
Sintermaterial gegeniber des Referenzmaterials eine um etwa 0,18 % hohere Dehnung. Im Vergleich der
Absolutwerte ist bei einer Belastung von 18 MPa fiir das Referenzmaterial eine Dehnung von 0,35 % zu
verzeichnen, wahrend das SAC-Sintermaterial lediglich eine Dehnung von 0,13 % aufweist. Demnach ist
die Kriechdehnung des Referenzmaterials in etwa um den Faktor 2,5 gréRer. Durch Erhohen der Priftem-
peratur auf 175 °C ist selbst bei niedrigeren Spannungen eine verstarkte Dehnung des Referenzmaterials
zu beobachten (Abbildung 36 c). Dabei steigt die Dehnung von ca. 0,20 % auf 1,23 % durch eine Span-
nungssteigerung von 3 MPa auf 9 MPa. Dabei ist auch zu erkennen, dass im Vergleich zu den Ergebnissen
bei 100 °C die Kriechrate, sprich die Steigung des sekundaren Kriechens, signifikant ansteigt. Im Gegensatz
dazu sind die Kriechkurven das SAC-Sintermaterials bei 175 °C mit reduzierter Spannung (Abbildung 36 d)
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sehr dhnlich zu den Ergebnissen bei 100 °C. So nimmt die Dehnung von ca. 0,25 % auf ca. 0,53 % durch
eine Spannungssteigerung von 6 MPa auf 18 MPa zu.

Es zeigt sich somit, dass das SAC-Sintermaterial gegeniiber dem Referenzmaterial insbesondere bei Tem-
peraturen oberhalb von 100 °C eine wesentlich geringere Kriechneigung aufweist und dementsprechend
Uber eine hohere Kriechbestandigkeit verfugt. Damit spiegelt sich auch die im Zugversuch ermittelte ho-
here Festigkeit bzw. héhere Streckgrenze im Kriechverhalten wider.

5.3 Einflussfaktoren auf die Sinterverbindungsschicht

Die Qualitat einer Sinterfligeverbindung ist von unterschiedlichen Faktoren abhangig. Neben dem Sinter-
material wird die Qualitdt vor allem durch die Sinterparameter und die verwendeten Fligepartner beein-
flusst. Wahrend die vorherigen Untersuchungen auf den Einfluss des beigefligten Fillstoffes fokussiert
waren, wird in diesem Kapitel auf den Einfluss der Prifbedingungen, der Fiigepartner sowie der Pro-
zessparameter auf die Haftfestigkeit der in Kapitel 3.3.3 beschriebenen Modulaufbauten naher eingegan-
gen.

5.3.1 Abhadngigkeit der Scherfestigkeit von der Temperatur

Wie bereits in Kapitel 3.5.4 beschrieben wurde, ist die Haftfestigkeit einer Fligeverbindung teilweise stark
von der Temperatur abhangig. Die Fligeverbindung muss eine zuverldssige Funktion, sowohl bei hohen
Betriebstemperaturen als auch bei erh6hten Temperaturen wahrend des Herstellugsprozesses aufweisen.
Dabei sind die Temperaturen wahrend der Herstellung durch, dem Sinterprozess nachgeschaltete Pro-
zesse, wie dem Grundplattenloten oder dem VergieRen, beeinflusst. Aus diesem Grund wurden die bis-
herigen Untersuchungen hinsichtlich der Scherfestigkeit in Anlehnung an das DA5-Konsortium [119] und
den MIL-Std-883 [118] als auch anhand der Materialherstellerangaben [121] bei einer Priftemperatur von
260 °C durchgefiihrt. Um die Auswirkung der erhohten Priftemperatur auf die Haftfestigkeit sowohl des
Referenzmaterials als auch des SAC-Sintermaterials zu untersuchen, wurde zusatzlich die Scherfestigkeit
bei Raumtemperatur ermittelt. Wie aus den Ergebnissen in Abbildung 37 zu entnehmen ist, zeigen beide
Sintermaterialien eine vergleichbare Temperaturabhéngigkeit der mittleren Scherfestigkeit. Sowohl bei
Raumtemperatur als auch bei 260 °C weist das Referenzmaterial gegeniiber dem SAC-Sintermaterial eine
um ca. 10 MPa hohere Scherfestigkeit auf. Das Referenzmaterial verfiigt bei RT liber eine Haftfestigkeit
von ca. 68 MPa und ist damit um ca. 16 MPa hoher als bei der Priifung bei 260 °C. Ein dhnliches Verhalten
ist flir das SAC-Sintermaterial zu beobachten, dessen Scherfestigkeit bei RT ca. 60 MPa betragt und damit
ca. 19 MPa oberhalb der Festigkeit bei 260 °C Priiftemperatur liegt.

Beide Sintermaterialien weisen somit die aus der Werkstoffkunde bekannte Festigkeitsabnahme mit zu-
nehmender Priiftemperatur auf [120]. Allerdings liegt die Festigkeit bei 260 °C, wie bereits in Kapitel 4.3.1
beschrieben, weit oberhalb der geforderten Mindestscherfestigkeit von 12 MPa [118]. Anders als im Zug-
versuch ist die Abnahme der Festigkeit mit steigender Priiftemperatur insbesondere fiir das Referenzma-
terial, trotz der wesentlich héheren Priftemperatur, weniger stark ausgepragt. Ein vergleichbares Mate-
rialverhalten wurde von Sasaki et al. [150] an gesinterten Nano-Silbersinterschichten beobachtet. Hier
sank die Scherfestigkeit von 33 MPa auf 27 MPa durch das Erhéhen der Priiftemperatur von RT auf 260 °C.
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Zum Berechnen der 95% Konfidenzintervalle werden die individuellen Standardabweichungen verwendet.

Abbildung 37: Scherfestigkeit des Referenzmaterials und des SAC-Sintermaterials in Abhangigkeit der Priiftemperatur (25 °C vs.
260 °C)

5.3.2 Fiigepartner und deren Oberflachen

Substrat

Wie bereits in Kapitel 2.2.1 beschrieben, werden Isolationssubstrate mit unterschiedlichen Endoberfla-
chen, wie z.B. Silber, Gold, Kupfer oder Nickel angeboten [9, 151]. Um den Einfluss der Substratmetalli-
sierung auf die Haftfestigkeit des Sintermaterials zu beurteilen, wurden Modulaufbauten analog zu den
in Kapitel 3.3.3 beschriebenen Proben mit DCB-Substraten mit Ag-, Au-, Cu- und Ni-Endoberflachen auf-
gebaut und im Scherversuch bei 260 °C getestet. Der Einfluss der Substratmetallisierung wurde anhand
der ermittelten Scherfestigkeit und der Bruchflaichenanalyse sowohl quantitativ als auch qualitativ be-
stimmt.

Wie aus den Scherergebnissen in Abbildung 38 zu entnehmen ist, konnte kein signifikanter Unterschied
hinsichtlich der Haftfestigkeit weder fir das Referenzmaterials noch fiir das SAC-Sintermaterials bei der
Anbindung auf Ag-, Au- oder Cu-Oberflachen festgestellt werden. Im Mittel zeigt das Referenzmaterial
unabhangig von der Endoberflache mit ca. 50 MPa eine um ca. 10 MPa héhere Scherfestigkeit als das SAC-
Sintermaterial. Dahingegen konnte weder mit dem Referenzmaterial noch mit dem SAC-Sintermaterial
eine Anbindung auf der Ni-Endoberflache generiert werden. Die Bruchflachen in Abbildung 39 a bis c zei-
gen einen kohasiven-adhasiven Mischbruch in der Sinterschicht und entlang der Substratmetallisierung,
wobei der adhasive Bruchanteil von der Ag- liber die Au- zu der Cu-Oberflache deutlich ansteigt. Im Ge-
gensatz dazu ist fur die Ni-Endoberflache (Abbildung 39 d) ein eindeutiger Adhé&sionsbruch an der Sub-
stratmetallisierung zu erkennen, der ein Zeichen fiir die mangelhafte Verbindung darstellt.
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Zum Berechnen der 95% Konfidenzintervalle werden die individuellen Standardabweichungen verwendet.

Abbildung 38: Einfluss der Substratmetallisierung auf die mittlere Scherfestigkeit des Referenzmaterials und des SAC-Sintermateri-

als

Die Bruchflachen des SAC-Sintermaterials weisen ebenfalls einen kohasiven-adhasiven Mischbruch in der
Sinterschicht und entlang der Substratmetallisierung auf, vgl. Abbildung 40 a bis d. Dabei ist zu beobach-
ten, dass der Bruch des Ag-Substrates (iberwiegend in der Nahe der Chipmetallisierung verlauft, wohin-
gegen das Au- und Cu-Substrat im Randbereich einen kohasiven Bruch und in der Chipmitte einen adha-
siven Bruch aufweist. Fiir die Ni-Endoberflache (Abbildung 40 d) ist analog zum Referenzmaterial ein
eindeutiger Adhasionsbruch entlang der Substratmetallisierung erkennbar.

a)

c)

Abbildung 39: LM-Aufnahmen der Bruchflachen des Referenzmaterials in Abhéngigkeit der Substratmetallisierung: a) Ag, b) Au,
c) Cu, d) Ni. In der oberen Reihe ist jeweils die Substratoberflache dargestellt, wahrend in der unteren Reihe die
Chiprickseite zu sehen ist.
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c) d)

Abbildung 40: LM-Aufnahmen der Bruchflachen des SAC-Sintermaterials in Abhangigkeit der Substratmetallisierung: a) Ag, b) Au,
c) Cu, d) Ni. In der oberen Reihe ist jeweils die Substratoberflache dargestellt, wahrend in der unteren Reihe die
Chipriickseite zu sehen ist.

Anhand der Ergebnisse ldsst sich kein signifikanter Einfluss der Ag-, Au- und Cu-Endoberflachen auf die
Haftfestigkeit sowohl fiir das Referenzmaterial als auch das SAC-Sintermaterial feststellen. Damit unter-
scheiden sich die Ergebnisse dieser Untersuchung von anderen Studien. So haben Bai et al. [65], Siow et
al. [152] und Chew et al. [153, 154] den Einfluss von Ag-, Au-, und Cu-Endoberflachen auf die Haftfestigkeit
von Sinterverbindungen untersucht. Sie kamen alle zu der Erkenntnis, dass auf silbermetallisierten Subs-
traten die beste Anbindung erzielt wird, gefolgt von vergoldeten und unbeschichteten Kupferoberflachen.
Weiterhin haben Blank et al. [155] und Chew et al. [154] gezeigt, dass die Schichtdicke der Gold- bzw.-
Silbermetallisierung keinen entscheidenden Einfluss auf die Haftfestigkeit hat.

Halbleiterbauteil

Halbleiterbauelemente verfligen analog zu den Isolationssubstraten lber unterschiedliche Endoberfla-
chen der Chipriickseite, die eine feste Anbindung zum Fligematerial sicher stellt und in der Regel aus Silber
oder Gold besteht [156]. Um den Einfluss der Halbleiterbauelemente auf die Haftfestigkeit des Sinterma-
terials zu beurteilen, wurden Modulaufbauten analog zu den in Kapitel 3.3.3 beschriebenen Proben mit
drei verschiedenen Halbleiterbauteilen aufgebaut und im Scherversuch bei 260 °C getestet. Die verwen-
deten Halbleiterbauteile unterscheiden sich dabei in deren Halbleitermaterial, der geometrischen Abmes-
sungen und Rickseitenmetallisierung, vgl. Tabelle 13. Der Einfluss des Halbleiterbauelements wurde an-
hand der ermittelten Scherfestigkeit und der Bruchflichenanalyse sowohl quantitativ als auch qualitativ
bestimmt.

Tabelle 13: Ubersicht der verwendeten Halbleiterbauelemente

Halbleiterbauelement Si-Diode[157] SiC-MOSFET[104] SiC-MOSFET
Hersteller Semikron Cree / Wolfspeed Cree / Wolfspeed
Bezeichnung SKCD 16 C 060 | HD CPM2-1700-0045B CPM3-0900-0010
Material Si SiC SiC

GroRe[mm] 3,97 x3,97 4,08 x 7,35 4,08 x 7,35

Dicke [um] 241 380 +40 380 +40
Rickseitenmetallisierung  Ag/ 1,2 Ag/0,6 Au/0,1

/ -dicke [um]
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Die Scherergebnisse in Abbildung 41 zeigen einen signifikanten Unterschied der ermittelten Haftfestigkeit
sowohl in Abhdngigkeit des Halbleiterbauelements als auch des verwendeten Sintermaterials. Der Einfluss
des Halbleiterbauteils zeigt fiir beide Sintermaterialien ein vergleichbares Verhalten hinsichtlich der er-
mittelten Scherfestigkeit. Wahrend die Ag-metallisierte Si-Diode jeweils die niedrigste Festigkeit aufweist,
werden mit dem Ag-metallisierten SiC-MOSFET die hochsten Festigkeitswerte generiert. Im Vergleich
dazu liegt die Scherfestigkeit des Au-metallisierten SiC-MOSFET zwischen den beiden Extremwerten.
Diese teils starken Unterschiede der ermittelten Haftfestigkeit spiegeln sich ebenfalls anhand der unter-
suchten Bruchflachen wider, vgl. Abbildung 42 und Abbildung 43. So ist insbesondere fiir den Ag-metalli-
sierten SiC-MOSFET fiir beide Sintermaterialien ein kohasiver-adhasiver Mischbruch in der Sinterschicht
und in der Nahe der Chipmetallisierung zu erkennen, wahrend die Si-Diode und der Au-metallisierte SiC-
MOSFET einen eher adhasiven Bruch entlang der Chipmetallisierung aufweisen. Im Vergleich der beiden
Sintermaterialien ist der Einfluss des Halbleiterbauelements fiir das Referenzmaterial gegeniiber dem
SAC-Sintermaterial wesentlich starker ausgepragt. Die Festigkeit des Au-metallisierten SiC-MOSFET ist um
ca. 38 % bzw. die der Si-Diode um tber 70 % niedriger im Vergleich zum Ag-metallisierten SiC-MOSFET.
Das SAC-Sintermaterial weist hingegen sowohl fiir die Si-Diode als auch den Au-metallisierten SiC-MOSFET
lediglich eine Abnahme der Scherfestigkeit von ca. 30 % auf. Die reduzierte Festigkeit des Au-metallisier-
ten SiC-MOSFET kann aufgrund der gleichen Prozessierung auf eine geringere diffusionsbedingte Anbin-
dung zur Riickseitenmetallisierung zuriickgefiihrt werden. Als Ursache fiir die mangelhafte Anbindung der
Si-Diode insbesondere in Verbindung mit dem Referenzmaterial werden organische Riickstiande des
»Waferklebers” auf der Chipmetallisierung vermutet. Weiterhin unterscheiden sich die Metallisierungs-
verfahren der beiden Halbleiterhersteller.

Es hat sich damit gezeigt, dass mit beiden Sintermaterialien eine stabile Sinterverbindung erzeugt werden
kann, allerdings die Haftfestigkeit von der Qualitdt und Art der Metallisierung beeinflusst wird.
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Zum Berechnen der 95% Konfidenzintervalle werden die individuellen Standardabweichungen verwendet.

Abbildung 41: Einfluss der Halbleiterbauelemente auf die mittlere Scherfestigkeit des Referenzmaterials und des SAC-Sintermateri-

als
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Abbildung 42: LM-Aufnahmen der Bruchflachen des Referenzmaterials in Abhangigkeit des Halbleiterbauteils: a) 4x4 Si_Ag,
b) 4x7,3 SiC_Ag, c) 4x7,3 SiC_Au. In der oberen Reihe ist jeweils die Substratoberflache dargestellt, wahrend in
der unteren Reihe die Chipriickseite zu sehen ist.

a) c)

Abbildung 43: LM-Aufnahmen der Bruchflachen des SAC-Sintermaterials in Abhangigkeit des Halbleiterbauteils: a) 4x4 Si_Ag,
b) 4x7,3 SiC_Ag, c) 4x7,3 SiC_Au. In der oberen Reihe ist jeweils die Substratoberfliche dargestellt, wahrend in
der unteren Reihe die Chipriickseite zu sehen ist.

5.3.3 Prozessparameter

Die Qualitat einer Sinterverbindung wird, wie bereits in Kapitel 2.2.2 beschrieben, stark durch die verwen-
deten Parameter des Drucksinterprozesses beeinflusst. Zu den HaupteinflussgroRen zdhlen insbesondere
die Prozesstemperatur, der applizierte Sinterdruck und die Sinterzeit. Im Allgemeinen wird die Festigkeit
der Fligeverbindung, durch das Erhéhen der genannten Prozessparameter, gesteigert [19, 42, 67]. Wei-
terhin besteht ein Zusammenhang zwischen der Sinteraktivitat des Silberpulvers und der umgebenden
Atmosphare. Mertens [38] untersuchte den Einfluss der Atmosphare wahrend des Sinterprozesses und
kam zu der Erkenntnis, dass sich Sauerstoff positiv auf die Sinterneigung und damit auf die Haftfestigkeit
der Sinterverbindung auswirkt.

Vor diesem Hintergrund wurde der Einfluss der Prozessparameter auf die Haftfestigkeit der Figeverbin-
dung mit Hilfe einer vollfaktoriellen Prozessevaluation untersucht. Dabei wurde die Temperatur zwischen
200 °C, 230 °C und 260 °C, der Druck zwischen 10 MPa, 15 MPa und 20 MPa und die Zeit zwischen 1 min,
3 min und 5 min variiert. Zusatzlich wurde der Einfluss der Sinteratmosphéare, anhand der in Kapitel 3.4.3
beschriebenen Standardsinterparameter, im Rahmen einer Testreihe unter stickstoffhaltiger Atmosphare
untersucht. Als Probekorper diente der in Kapitel 3.3.3 beschriebene Modulaufbau, bei dem das AMB-
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Substrat durch ein standardméaRiges DCB-Substrat ersetzt wurde. Je Parametersatz wurden zehn Aufbau-
ten im Scherversuch geprift. Im Vergleich zu den bisherigen Scherversuchen wurden die Halbleiterbau-
elemente im Rahmen der Prozessevaluation bei Raumtemperatur abgeschert, da aufgrund der einfache-
ren Durchfiihrung der Aufwand reduziert werden konnte. Die vollfaktorielle Prozessevaluation [143]
wurde lediglich mit dem SAC-Sintermaterial durchgefiihrt, wobei zusatzlich als Referenzwerte einzelne
Parametersatze ebenfalls mit dem Referenzmaterial untersucht wurden.

Zur Beurteilung des Prozesseinflusses auf die Scherfestigkeit wurden die Ergebnisse des jeweiligen Para-
metersatzes in einem Fehlerbalkendiagramm in Abbildung 44 gegenlbergestellt. Entgegen des starken
Einflusses der Prozessparameter von standardmaBigen Silbersintermaterialien wird das SAC-Sintermate-
rial in dem betrachteten Prozessfenster lediglich in geringer Weise beeintrachtigt. Zugleich weisen alle
Proben eine Scherfestigkeit oberhalb von 45 MPa auf, sodass sich insgesamt die Haftfestigkeit des SAC-
Sintermaterials auf einem hohen Niveau bewegt und damit héher als die geforderte Mindestscherfestig-
keit des MIL-Std-883 [118] von 12 MPa ist, vgl. Kapitel 3.5.4. Wahrend der Sinterdruck und die Sinterzeit
keinen signifikanten Einfluss auf die Scherfestigkeit bei 230 °C bzw. 260 °C zeigen, ist bei 200 °C Sinter-
temperatur eine Abhangigkeit von dem Druck und der Zeit zu erkennen. Im Vergleich dazu zeigt das Re-
ferenzmaterial anhand der einzelnen Referenzwerte eine signifikante Zunahme der Scherfestigkeit durch
die Erhéhung der einzelnen Prozessparameter. Der deutliche Anstieg der Scherfestigkeit verifiziert damit
die starke Abhangigkeit der Sinterschichtqualitdt von den gewahlten Sinterparametern.
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Zum Berechnen der 95% Konfidenzintervalle werden die individuellen Standardabweichungen verwendet.

Abbildung 44: Mittlere Scherfestigkeit des SAC-Sintermaterials in Abhdngigkeit der Prozessparameter Temperatur, Druck und Zeit.
Als Referenzwerte sind einzelne Datenpunkte des Referenzmaterials mit aufgefiihrt.
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5.3 Einflussfaktoren auf die Sinterverbindungsschicht

In Anbetracht der Sintertemperatur ist flir das SAC-Sintermaterial im Vergleich zum Referenzmaterial
ebenfalls ein abweichendes Verhalten zu beobachten. Wahrend fiir Standard-Sintermaterialien die maxi-
malen Prozessparameter flr gewohnlich zu den héchsten Festigkeitswerten fihren, ist durch das Erhéhen
der Sintertemperatur von 230 °C auf 260 °C eine tendenziell niedrigere Scherfestigkeit zu verzeichnen.
Dieser Effekt wird, wie bereits in Kapitel 5.1 beschrieben, durch eine starkere Benetzung der Ag-Partikel
mit einem wenige monolagen dicken Zinnfilm vermutet, der aufgrund des schnelleren Aufschmelzens der
SAC-Partikel bei 260 °C verstarkt auftritt. Weiterhin ist auffallig, dass die Scherfestigkeit beim Sintern un-
terhalb der Schmelztemperatur des SAC-Flllstoffes (Tm=217/221 °C [93]) bei 200 °C stets oberhalb von
45 MPa liegt. Die Bildung der AgsSn-Phasen kann bei dieser Prozesstemperatur lediglich Gber Festpha-
sendiffusion erfolgen und nicht durch Aufschmelzen und Infiltrieren der Ag-Matrix. Dies ist auch der
Grund, warum hier eine Abhangigkeit von dem Sinterdruck und der Sinterzeit zu erkennen ist. Der Diffu-
sionsprozess ist stark zeitabhangig und fiihrt daher bei den kurzen Prozesszeiten zu einer verringerten
Scherfestigkeit. Mit zunehmendem Druck, der als Diffusionsbeschleuniger wirkt, ist allerdings gut zu er-
kennen, dass sich der Einfluss der Prozesszeit durch das Verdoppeln des Sinterdrucks von 10 MPa auf
20 MPa auf ca. ein Drittel verkleinert.

Anhand des in Abbildung 45 a dargestellten Haupteffektdiagramms werden die zuvor beobachteten Pro-
zesseinflisse auf die Haftfestigkeit der Sinterverbindung nochmals verdeutlicht. Wahrend die Prozessfak-
toren Sinterdruck und Sinterzeit eine geringe Zunahme der Scherfestigkeit durch das Erhéhen dieser Fak-
toren aufweisen, ist fiir Sintertemperaturen oberhalb von 230 °C eine Abnahme der Scherfestigkeit zu
verzeichnen. Wie anhand des Wechselwirkungsdiagramms in Abbildung 45 b zu erkennen ist, liegt zwi-
schen dem Faktorpaar Temperatur — Zeit eine signifikante Abhangigkeit hinsichtlich der Festigkeit der Fu-
geverbindung vor, was durch die nicht parallel verlaufenden Linien im Bereich zwischen 200 °C und 230 °C
gekennzeichnet ist. Daraus ldsst sich ableiten, dass bei niedrigen Prozesstemperaturen eine Verlangerung
der Sinterzeit zu einer hoheren Haftfestigkeit fihrt.
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Abbildung 45: Statistische Auswertung der Prozessevaluation des SAC-Sintermaterials: a) Haupteffektdiagramm, b) Wechselwir-
kungsdiagramm der statistisch signifikanten Faktoren

Aufgrund der hohen Haftfestigkeit der Fligeverbindung in Kombination mit dem geringen Einfluss der Pro-
zessparameter Sinterdruck und Sinterzeit wurde die Untersuchung der Prozessparameter bei 230 °C Sin-
tertemperatur um die Prozessdriicke 3 MPa und 5 MPa erweitert. Ziel war es, die untere Grenze des Pro-
zessdruckes ausfindig zu machen, mit der nach wie vor die Anforderung an die Mindestscherfestigkeit von
12 MPa gegeben ist. Wie anhand der Ergebnisse in Abbildung 46 zu sehen ist, wird insbesondere bei den
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5 Eigenschaften und Charakterisierung der modifizierten Sinterschicht mit SAC-Fillstoff

niedrigen Driicken von 3 MPa bzw. 5 MPa die Korrelation zwischen der Scherfestigkeit und dem Prozess-
druck ersichtlich. Trotz der abnehmenden Haftfestigkeit mit immer kleiner werdendem Sinterdruck, be-
tragt die Scherfestigkeit, selbst bei den minimalen Prozessparametern von 3 MPa Sinterdruck, bei einer
Sinterzeit von 1 min, 39 = 2 MPa und ist damit weit hoher als die geforderte Mindestscherfestigkeit. Wie
zuvor fir die Sintertemperatur beobachtet wurde, ist mit abnehmendem Sinterdruck eine Abh&ngigkeit
der Scherfestigkeit von der Prozesszeit zu verzeichnen.
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Zum Berechnen der 95% Konfidenzintervalle werden die individuellen Standardabweichungen verwendet.

Abbildung 46: Mittlere Scherfestigkeit des SAC-Sintermaterials in Abhangigkeit des Sinterdrucks und der Sinterzeit bei einer kon-
stanten Temperatur von 230 °C

Neben den untersuchten Haupteinflussfaktoren des Drucksinterprozesses wurde ebenfalls der Einfluss
der Sinteratmosphére auf die gesinterte Fligeverbindung analysiert. Wie aus Abbildung 47 hervorgeht,
konnte fiir das Sintern unter stickstoffhaltiger Atmosphare eine um ca. 10 MPa reduzierte Scherfestigkeit
gegeniiber dem Standard Sinterprozess unter Luft festgestellt werden. Dennoch wird eine Haftfestigkeit
von rund 50 MPa erzielt, die weit héher als die geforderte Mindestscherfestigkeit des MIL-Std-883 [118]
von 12 MPa ist, vgl. Kapitel 3.5.4. Somit eignet sich das SAC-Sintermaterial sowohl fiir das Sintern unter
Luft- als auch unter Stickstoffatmosphare.

Alles in allem weist das SAC-Sintermaterial ein grof3es Prozessfenster innerhalb der untersuchten Prozess-
grenzen auf, in welchem qualitativ hochwertige Fligeverbindungen erzeugt werden kdnnen. Neben den
Haupteinflussfaktoren Temperatur, Druck und Zeit, ist das Fligematerial ebenfalls fur die Prozessierung
unter stickstoffhaltiger Atmosphare geeignet. Dies ist insbesondere fiir die Herstellung von Leistungsmo-
dulen auf reinen Kupferschichten von Relevanz, die beim Sintern unter Sauerstoff stark oxidieren.
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Zum Berechnen der 95% Konfidenzintervalle werden die individuellen Standardabweichungen verwendet.

Abbildung 47: Mittlere Scherfestigkeit des SAC-Sintermaterials in Abhédngigkeit der Sinteratmosphare unter Verwendung des Stan-
dardprozesses (10 MPa, 230 °C, 3 min)

5.4 Optimierung des SAC-Sintermaterials durch die Variation
des Fiillstoffgehalts und der Partikelart

Um den Einfluss des Fillstoffgehalts, der PartikelgréRe und -form auf die Mikrostruktur und die Materi-
aleigenschaften der Sinterschicht zu untersuchen, wurden neben der standardmaRigen Pastenformulie-
rung mit 10 Gew.-% des SAC Typ 8 Pulvers (SAC-Sintermaterial) vier weitere Pastenmodifikationen unter-
sucht, die sich in ihrem Mengenanteil, ihrer PartikelgroRe oder ihrer Partikelform des SAC-Fiillstoffs
unterscheiden. Dabei wurde zum einen der Fillstoffgehalt zwischen 5 Gew.-% und 20 Gew.-% variiert und
zum anderen 10 Gew.-% eines groberen SAC-Pulvers (Typ 5) bzw. eines auf dem Typ 8 Pulver basierenden
flakeformigen Pulvers verwendet. Die Klassifizierung der verwendeten Pulver geht dabei aus dem IPC J-
STD-005 bzw. firmeninternen Spezifikationen hervor [158].

5.4.1 Mikrostruktur in Abhangigkeit des Fiillstoffgehalts und der Partikelart

Der Einfluss des Flllstoffgehalts und der Partikelart auf die Mikrostruktur wurde anhand von ionenpolier-
ten Querschliffen der gesinterten Zugproben analysiert. Wie bereits beschrieben wurde, entstehen durch
den SAC-Fillstoff globulare Poren entsprechend der PartikelgréRe, die von einer schalenférmigen AgsSn-
Phase umgeben sind. Dementsprechend wird der Anteil, die GroRe und die Form der Poren durch das
verwendete Ausgangspulver bzw. den beigesetzten Mengenanteil bestimmt. Wie aus Abbildung 48 a bis
¢ zu entnehmen ist, verdoppelt sich der Porenanteil durch das Verdoppeln des Fiillstoffgehalts. So weist
die Sinterschicht mit 5 Gew.-% Fllstoff ca. 32, die Sinterschicht mit 10 Gew.-% ca. 60 und die Sinterschicht
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5 Eigenschaften und Charakterisierung der modifizierten Sinterschicht mit SAC-Fillstoff

mit 20 Gew.-% ca. 105 der globularen Poren in dem betrachteten Bildausschnitt auf. Dabei ist auffillig,
dass die Poren bei einem Fiillstoffgehalt von 20 Gew.-% nicht mehr in globularer, sondern in elliptischer
Form vorliegen. Gleichzeitig nimmt mit steigendem Fillstoffgehalt der Anteil an intermetallischen Phasen
zu. Wahrend sich der Fillstoffgehalt auf die Anzahl der globularen Poren auswirkt, wird die Porengrof3e
und -form insbesondere durch das verwendete Ausgangspulver des SAC-Fillstoffs beeinflusst. Wie in Ab-
bildung 48 d und e zu sehen ist, werden durch das grobere Typ 5 Pulver wesentlich groRere Poren erzeugt,
die im Vergleich zu denen des feineren Typ 8 Pulvers eher heterogen verteilt sind. Die diinnen flakeformi-
gen Partikel fihren hingegen zu einer zunehmend elliptischen Form, die zudem homogen in der Schicht
verteilt sind. Demnach ist es allerdings trotz der geringen Dicke der SAC-Flakes nicht méglich, die durch
den Fullstoff herbeigefiihrten Poren mit Hilfe des verwendeten Prozessdrucks von 10 MPa vollstandig zu
eliminieren.

Im Gegensatz zu der PorengréfRe und -form wird die Gesamtporositat der Sinterschichten weniger stark
von der Partikelart und dem Fiillstoffgehalt beeinflusst. So weisen alle Sinterschichten eine Porositat im
Bereich von ca. 21 % bis 26 % auf, vgl. Abbildung 49. Lediglich die Sinterschicht mit 20 Gew.-% Fullstoff
verfligt mit ca. 16,1 % Uber eine vergleichbare Porositdt wie das Referenzmaterial, vgl. Kapitel 5.1. Die
Porositat wurde dabei 4-fach anhand eines Probenquerschliffes ermittelt, woraus sich der 95 % Konfiden-
zintervall berechnet. Die unterschiedliche Dichte der Pastenmodifikationen spiegelt sich, wie in Abbildung
48 dargestellt, in deren Schichtdicke wider. Wahrend das Referenzmaterial und die Sinterschicht mit
20 Gew.-% Fullstoff in etwa die gleiche Schichtdicke aufweisen (47 um bzw. 48 um), ist die Probendicke
der tibrigen Sinterschichten im Mittel um ca. 10 % gréRer.

5 Gew.-% SAC : 3 rae il ud 10Gew.-% SAC Heraed il 20 Gew.-%SAC Heraeus

¥

20pm 2 Typ5(10-25 um) ;

b

d) e)

Heraeus  »w» . SAC Flakes Heraeus

Abbildung 48: lonenpolierte Querschliffe der gesinterten Zugproben in Abhangigkeit des Fullstoffgehalts, sowie der PartikelgréRRe
und -form: a) 5 Gew.-% Typ 8, b) 10 Gew.-% Typ 8, c) 20 Gew.-% Typ 8, d) 10 Gew.-% Typ 5 (10 um bis 25 pum,
e) 10 Gew.-% SAC Flakes
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Zum Berechnen der 95% Konfidenzintervalle werden die individuellen Standardabweichungen verwendet.

Abbildung 49: Einfluss des Fullstoffgehalts an SAC Typ 8 Pulver (links) sowie der Partikelgrofe und -form bei einem Mengenanteil
von 10 Gew.-% (rechts) auf die mittlere Porositat

5.4.2 Einfluss des Fiillstoffgehalts und der Partikelart auf die thermische
Leitfahigkeit

Aufgrund des im Wiedemann-Franz-Gesetz beschriebenen Zusammenhangs zwischen der elektrischen
und thermischen Leitfahigkeit wird in den nachfolgenden Untersuchungen nur noch die thermische Leit-
fahigkeit betrachtet.

Wie bereits in Kapitel 4.2.1 und 4.2.2 beschrieben, wird sowohl die elektrische als auch die thermische
Leitfahigkeit einer Sinterschicht durch ihre porése Mikrostruktur und durch Gitterstorstellen wie Kristall-
baufehler bzw. Fremdatome an den ehemaligen Grenzflachen der Partikel beeinflusst [38, 159]. Neben
dem Porenanteil ist die thermische Leitfahigkeit insbesondere von deren Form und Orientierung in der
Sinterschicht abhangig [159]. Zusatzlich zu den genannten Einflussfaktoren fiihrt die Bildung von interme-
tallischen Phasen durch die Beigabe des SAC-Fillstoffs zu einer weiteren Reduzierung der Leitfahigkeit
[145]. Die silberreiche AgsSn-Phase verfiigt lediglich Gber eine Warmeleitfahigkeit von ca. 49 W/mK [160],

was sich entsprechend des Mengenanteils signifikant auf die Warmeleitfahigkeit der Sinterschicht aus-
wirkt.

Mit Hilfe des Maxwell-Eucken Modells kann unter der Annahme einer kontinuierlichen Matrix mit einer
dispersen Einlagerungsphase, wie es bei der Sinterschicht aus leitendem Silber und den isolierenden Po-

ren der Fall ist, die effektive Warmeleitfahigkeit ke der porésen Sinterschicht modellhaft wie folgt ermittelt
werden [161]:
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_ 2](1 + kz - Z(kl - kz)vZ
e 1 2k1 + kz + (kl - kz)vz

k (18)

Dabei beschreibt k; die Warmeleitfahigkeit der Matrix (429 W/mK fur Silber) und k2 die der Einlagerungs-
phase (0 W/mK fir Luft). Der Mengenanteil der eingelagerten Zweitphase wird mit Hilfe von vz beschrie-
ben. Basierend auf den via Bildanalyse ermittelten Porositdten der Sinterschichten, ergibt die modellhafte
Bestimmung der effektiven Warmeleitfahigkeit eine Leitfahigkeit von ca. 323 W/mK bzw. ca. 281 W/mK
bei einer Porositdt von ca. 17 % bzw. ca. 25 % bezogen auf die Literaturangaben von dichtem Silber. Der
Einfluss der eingelagerten intermetallischen Phasen wird mit Hilfe dieses Modells allerdings nicht abge-
bildet. Zudem wird der Einfluss durch Gitterstorstellen, wie Gitterfehler oder Fremdatome wie von Mer-
tens beschrieben, nicht berticksichtigt [38]. Dementsprechend kann es zu teils groRen Abweichungen zwi-
schen den berechneten und denen im Versuch gemessenen Warmeleitfahigkeiten kommen.

Die in Abbildung 50 dargestellten Ergebnisse der Warmeleitfahigkeitsmessung zeigen einen geringen Ein-
fluss der Pastenmodifikation. Insbesondere der Fillstoffgehalt wirkt sich marginal auf die thermische
Leifdhigkeit aus. Wahrend fir 5 Gew.-% SAC-Anteil gegeniiber den standardméRigen 10 Gew.-% mit ca.
67 W/mK eine etwas hohere Leitfahigkeit zu verzeichnen ist, hat die doppelte Menge keine Auswirkungen
auf die Warmeleitfahigkeit. Als Ursache wird dafiir trotz des héheren SAC-Anteils die zuvor ermittelte
niedrigere Porositat angesehen. In Anbetracht der Partikelgréf3e und -form zeigt das grobere Typ 5 Pulver
gegeniiber dem Typ 8 Pulver eine um ca. 55 % héhere Warmeleitfahigkeit. Neben der etwas niedrigeren
Porositat ist die erhohte Leitfahigkeit durch die eher heterogenen, groRRen intermetallischen Phasen zu
erklaren, die von einer kontinuierlichen reinen Ag-Matrix umgeben sind, vgl. Abbildung 48 d.
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Zum Berechnen der 95% Konfidenzintervalle werden die individuellen Standardabweichungen verwendet.

Abbildung 50: Einfluss des Fillstoffgehalts an SAC Typ 8 Pulver (links) sowie der PartikelgroBe und -form bei einem Mengenanteil
von 10 Gew.-% (rechts) auf die mittlere Warmeleitfahigkeit
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5.4.3 Abhadngigkeit der Hochtemperatur-Scherfestigkeit vom Fiillstoffgehalt
und der Partikelart

Wie aus Abbildung 51 zu entnehmen ist, wirkt sich vor allem der Fillstoffgehalt in unterschiedlicher Weise
auf die Scherfestigkeit bei 260 °C aus. So ist im Vergleich zum Referenzmaterial ohne Fullstoff zundchst
eine leichte Abnahme von ca. 12 % bzw. 20 % der Scherfestigkeit durch die Beigabe von 5 Gew.-% bzw.
10 Gew.-% SAC-Fllstoff zu beobachten. Durch das Erhéhen des Fiillstoffgehalts auf 20 Gew.-% SAC-Pulver
ist hingegen ein Anstieg der Scherfestigkeit im Vergleich zum Referenzmaterial, um ca. 7 % zu verzeich-
nen.

In diesem Zusammenhang wurde untersucht, ob es eine Obergrenze des Fiillstoffgehalts gibt. Als maxi-
malen Fillstoffgehalt wurde ein Anteil von 50 Gew.-% SAC-Pulver gewahlt. Wie anhand der Scherfestig-
keit zu sehen ist, geht mit der Erh6hung des Fullstoffgehalts auf 50 Gew.-% ein drastischer Festigkeitsver-
lust von Uber 55 % einher. Bereits bei der Herstellung der Proben konnte beobachtet werden, dass
wahrend des Sinterprozesses ein Teil des verfliissigten SAC-Fullstoffs durch den Prozessdruck unter dem
Halbleiterbauteil herausgedriickt wurde. Demnach ist der Anteil des Fiillstoffs zu hoch, um vollstandig mit
dem Silber zu hochschmelzenden intermetallischen Phasen umgewandelt zu werden. So resultiert der
deutliche Abfall der Scherfestigkeit aus zinnreichen Regionen, die bei den Testbedingungen von 260 °C
zum Erweichen der Flgeverbindung fihren. Somit wird die maximale Scherfestigkeit von ca. 54 MPa mit
einem SAC-Anteil von 20 Gew.-% erreicht. Die verbesserte Haftfestigkeit bei einem Fullstoffgehalt von
20 Gew.-% kann einerseits durch ein besseres Benetzungsverhalten aufgrund des héheren ,fliissig” Pha-
senanteils wahrend des Sinterprozesses und andererseits durch die héhere Dichte der Sinterschicht be-
griindet werden. Aufgrund des Sn-Uberschusses bei einem Anteil von 50 Gew.-%, der zum AusflieRen des
flissigen SAC’s wahrend des Sinterns fuhrt, wird diese Zusammensetzung nicht weiter betrachtet.
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Zum Berechnen der 95% Konfidenzintervalle werden die individuellen Standardabweichungen verwendet.

Abbildung 51: Einfluss des Fullstoffgehalts an SAC Typ 8 Pulver (links) sowie der PartikelgroRe und -form bei einem Mengenanteil
von 10 Gew.-% (rechts) auf die mittlere Scherfestigkeit
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Hinsichtlich der PartikelgréRe und -form konnte bei einem Mengenanteil von 10 Gew.-Fillstoff kein signi-
fikanter Einfluss auf die Scherfestigkeit festgestellt werden. Damit wird die Haftfestigkeit der Fligeverbin-
dung starker durch den Fillstoffgehalt als durch die PartikelgroRBe und -form beeinflusst.

Erganzend zu den Ergebnissen der Scherfestigkeit sind in Abbildung 52 die Bruchflachen fir die qualitative
Bewertung nach dem Scherversuch dargestellt. Im Allgemeinen konnten fur die analysierten Sintermate-
rialien zwei unterschiedliche Brucharten identifiziert werden. Zum einen ein kohéasiver-adhasiver Misch-
bruch in der Sinterschicht und in der Nahe der Chipmetallisierung und zum anderen ein rein kohasiver
Bruch in der Sinterschicht. Wie aus den Festigkeitswerten des Scherversuchs hervorgeht, gibt es keinen
signifikanten Unterschied zwischen einem Fillstoffanteil von 5 Gew.-% bzw. 10 Gew.-% unabhdngig da-
von, welche Art von Fiillstoffpulver verwendet wurde. Mit diesem Verhalten korreliert auch das beobach-
tete Bruchverhalten, sodass flir diese Sintermaterialien stets der zuvor beschriebene Mischbruch vorzu-
finden ist. Die Sintermaterialien mit 20 Gew.-% bzw. 50 Gew.-% weisen hingegen, fur die die maximale
bzw. minimale Scherfestigkeit ermittelt wurde, einen Kohasionsbruch innerhalb der Fiigeschicht auf. Zu-
dem ist in Abbildung 52 e, der liberschiissige SAC-Fullstoff zu erkennen, der wahrend des Sinterprozesses
unter dem Chip herausgedriickt wurde.

Substratoberfldache

Chipriickseite

Abbildung 52: LM-Aufnahmen der Bruchflachen nach dem Scherversuch bei 260 °C. In Abhangigkeit des Fillstoffanteils und der
Partikelform/-gréRe konnten unterschiedliche Brucharten identifiziert werden: a) Mischbruch des Referenzmate-
rials ohne Fillstoff, b Mischbruch mit 5 Gew.-% SAC, c) Mischbruch mit 10 Gew.-% SAC, d) Kohasionsbruch in der
Verbindungsschicht mit 20 Gew.-% SAC, e) Kohasionsbruch in der Verbindungsschicht mit 10 Gew.-% SAC mit
ausgelaufener Flussigphase, f) Mischbruch mit 10 Gew.-% SAC Typ 5, g) Mischbruch mit 10 Gew.-% SAC Flakes
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5.4.4 Abhangigkeit der Festigkeit und des E-Moduls vom Fiillstoffgehalt und
der Partikelart

Wie bereits fur die Hochtemperatur-Scherfestigkeit beobachtet wurde, hat ebenfalls der Fillstoffgehalt
den groften Einfluss auf die mechanische Festigkeit und den E-Modul, vgl. Abbildung 53 und Abbildung
54. Entgegen der Wirkweise des Flllstoffgehalts auf die Scherfestigkeit, flihrt die Beigabe von 5 Gew.-%
bzw. 10 Gew.-% nicht zu einer Minderung der Festigkeit. Viel mehr weist das SAC-Sintermaterial mit
10 Gew.-% Flllstoff bereits eine Festigkeitssteigerung von ca. 45 % gegeniiber dem Referenzmaterial auf.
Durch das Verdoppeln der Fiillstoffmenge auf 20 Gew.-% wird analog zu der Scherfestigkeit die hochste
Festigkeit mit mehr als dem Zweifachen des Referenzmaterials erreicht. Demnach fiihrt der steigende
Anteil an AgsSn-Phasen in der Sinterschicht mit zunehmendem Fillstoffgehalt in Verbindung mit der ge-
ringeren Porositat bei 20 Gew.-% Fillstoff (vgl. Kapitel 5.4.1) zu einem signifikanten Anstieg der Zugfes-
tigkeit.

Die PartikelgroBe und -form zeigen bei einem Fiillstoffgehalt von 10 Gew.-% analog zu der Scherfestigkeit
nur einen geringen Einfluss auf die Zugfestigkeit. Gegenliber dem Referenzmaterial konnte die Festigkeit
des groberen Typ 5 Pulvers und der SAC Flakes um ca. 20 % bzw. ca. 27 % gesteigert werden. Im Vergleich
zum feinen Typ 8 Pulver, ist die Festigkeit des gréberen Typ 5 Pulvers allerdings um ca. 18 % niedriger. Als
Grund daflr werden insbesondere die groRen heterogen verteilten Poren angesehen (vgl. Kapitel 5.4.1),
die durch Kerbwirkung verstarkt lokale Spannungstiberhéhungen in der Sinterschicht hervorrufen.
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Zum Berechnen der 95% Konfidenzintervalle werden die individuellen Standardabweichungen verwendet.

Abbildung 53: Einfluss des Fullstoffgehalts an SAC Typ 8 Pulver (links) sowie der PartikelgroRe und -form bei einem Mengenanteil
von 10 Gew.-% (rechts) auf die mittlere Zugfestigkeit
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5 Eigenschaften und Charakterisierung der modifizierten Sinterschicht mit SAC-Fillstoff

Neben der Festigkeitssteigerung wird durch die erzeugten AgsSn-Phasen ebenfalls die Steifigkeit der Sin-
terschicht in Abhdngigkeit des Fullstoffgehalts beeinflusst. Mit zunehmendem Fiillstoffanteil steigt der E-
Modul im Vergleich zum Referenzmaterial mit ca. 16 GPa auf ca. 19 GPa, 20 GPa bzw. 27 GPa an. Die
Werte des E-Moduls der unterschiedlichen Pulvertypen liegen hingegen bei einem Mengenanteil von
10 Gew.-% im Bereich von ca. 19 GPa bis 22 GPa. Somit wird die mechanische Festigkeit und Steifigkeit
der modifizierten Sinterschicht starker durch den Fillstoffgehalt als durch die PartikelgréBe und -form
beeinflusst.
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Zum Berechnen der 95% Konfidenzintervalle werden die individuellen Standardabweichungen verwendet.

Abbildung 54: Einfluss des Fullstoffgehalts an SAC Typ 8 Pulver (links) sowie der PartikelgroRe und -form bei einem Mengenanteil
von 10 Gew.-% (rechts) auf den mittleren E-Modul

5.4.5 Temperaturwechselfestigkeit in Abhangigkeit des Fiillstoffgehalts und
der Partikelart

Der Einfluss des Fullstoffgehalts sowie der Partikelgroe und -form auf die Temperaturwechselfestigkeit
der Sinterverbindung wurde, wie in Kapitel 4.3.2 und Kapitel 3.3.3 beschrieben, untersucht. Wie aus dem
Fehlerbalkendiagramm in Abbildung 55 hervorgeht, wird die Veranderung der Scherfestigkeit signifikant
durch den SAC-Fiillstoffgehalt in dem Sintermaterial beeinflusst. Wahrend das Referenzmaterial ohne
Flllstoff bereits nach ca. 1750 Zyklen einen Festigkeitsabfall von 50 % aufweist und nach 3000 Zyklen mit
ca. 7 MPa unterhalb von der geforderten Mindestscherfestigkeit fallt, bleibt die Verbindung durch die
Beigabe des SAC-Fiillstoffs gemessen an den Fehlerkritierien stabil. Im Vergleich zum Referenzmaterial
zeigen die Pastenmodifikationen mit 5 Gew.-% bzw. 10 Gew.-% zwischen 500 und 3000 Zyklen im TST eine
moderate lineare Abnahme der Scherfestigkeit um ca. 0,63 MPa bzw. 0,45 MPa pro 100 Zyklen. Wahrend
die Haftfestigkeit des Sintermaterials mit 5 Gew.-% Fillstoff nach 3000 Zyklen um ca. 36 % sinkt, weist das
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5.4 Optimierung des SAC-Sintermaterials durch die Variation des Fillstoffgehalts und der Partikelart

Sintermaterial mit 10 Gew.-% lediglich eine Abnahme der Scherfestigkeit um ca. 22 % auf. Durch das Ver-
doppeln des Fiillstoffgehalts auf 20 Gew.-% konnte die Festigkeitsabnahme mit nur ca. 6 % weiter signifi-
kant reduziert werden. Eine statistische Analyse der Scherfestigkeit mittels t-Test ergab zudem einen p-
Wert von 0,488, sodass die Abnahme zwischen initialer Scherfestigkeit und der Festigkeit nach 3000 Zyk-
len als nicht signifikant angesehen werden kann.

Der Einfluss von Partikelform und -gréRe ist verglichen mit dem Fillstoffgehalt weniger stark ausgepragt.
Die Ergebnisse in Abbildung 56 zeigen, dass sich die Sintermaterialien ungeachtet des Pulvertyps dhnlich
zueinander verhalten. Dennoch ist ein Einfluss des Pulvertyps auf die Verdnderung der Haftfestigkeit zu
erkennen, die insbesondere auf die Geometrie der zuriickbleibenden Poren zurtickgefiihrt werden kann.
Das feine Typ 8 Pulver verfligt nach 3000 Zyklen im TST mit ca. 22 % Uber die geringste Festigkeitsab-
nahme, gefolgt von dem groberen Typ 5 Pulver mit ca. 28 %. Die elliptischen Poren des flakeférmigen SAC-
Pulvers begiinstigen hingegen das Risswachstum und fiihren zu einer Abnahme der Scherfestigkeit um ca.
39 %.

Die Ergebnisse zeigen, dass unabhéangig von Fillstoffgehalt und Pulvertyp die Temperaturwechselfestig-
keit gegeniliber dem Referenzmaterial signifikant gesteigert werden kann und innerhalb der betrachteten
Testdauer von 3000 Zyklen im TST die Verbindung stabil bleibt. Dabei erzielt das feine Typ 8 Pulver bei
einem Fillstoffgehalt von 20 Gew.-% die hochste Stabilitat, welche mit der hochsten Festigkeit im zuvor
beschriebenen Zugversuch korreliert.
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Zum Berechnen der 95% Konfidenzintervalle werden die individuellen Standardabweichungen verwendet.

Abbildung 55: Veranderung der mittleren Scherfestigkeit in Abhadngigkeit des Fillstoffgehalts nach Temperaturschocktest zwischen
-55 °C und 150 °C wie in Kapitel 3.6.1. beschrieben
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Zum Berechnen der 95% Konfidenzintervalle werden die individuellen Standardabweichungen verwendet.

Abbildung 56: Veranderung der mittleren Scherfestigkeit in Abhadngigkeit der PartikelgroBe und -form bei einem Mengenanteil von
10 Gew.-% nach Temperaturschocktest zwischen -55 °C und 150 °C wie in Kapitel 3.6.1. beschrieben

5.5 Zusammenfassung und Diskussion

Die Untersuchungen hinsichtlich des Materialverhaltens in Verbindung mit den Einflussfaktoren auf die
modifizierte Sinterschicht mit SAC-Fullstoff haben eine Reihe signifikanter Unterschiede zwischen dem
SAC-Sintermaterial und dem Referenzmaterial aufgezeigt, die nachfolgend zusammengefasst werden:

e  Mikrostruktur:

Gegeniliber dem Referenzmaterial, welches ein typisches Sintergeflige mit einer Porositdt von
ca. 17 % aufweist, verfiigt das Gefilige des SAC-Sintermaterials Uber eingelagerte AgsSn-Phasen, die
sich wahrend des Sinterprozesses ringférmig um die ehemaligen SAC-Partikel bilden. Dabei entste-
hen globulare Poren durch die Infiltration der Ag-Matrix mit dem SAC-Fullstoff. Im Vergleich zum
Referenzmaterial ist die Versinterung des Gefiiges weniger stark ausgepragt, sodass die Form der
Ag-Partikel noch zu erkennen ist und die Porositat bei gleicher Prozessierung mit ca. 25,8 % deutlich
hoher ist.

e Mechanische Eigenschaften:

Wie aufgrund des héheren CTE von Zinn im Vergleich zu Silber zu erwarten war, ist die thermische
Ausdehnung des SAC-Sintermaterials mit 21,26 ppm/K im Mittel héher als die des Referenzmateri-
als. Zudem wurde beobachtet, dass der CTE des SAC-Sintermaterials in dem betrachteten Tempera-
turbereich bis 200 °C nahezu konstant ist. Der CTE des Referenzmaterials ist hingegen temperatur-
abhingig, sodass dieser von ca. 19,68 ppm/K in dem Temperaturbereich bis 100 °C Uber ca.
17,88 ppm/K auf ca. 15,92 ppm/K in dem Temperaturbereich bis 200 °C sinkt.

88



5.5 Zusammenfassung und Diskussion

Im Vergleich zum Referenzmaterial zeigt das SAC-Sintermaterial eine wesentlich geringere Tempe-
raturabhangigkeit des Spannungs-Dehnungs-Verhaltens. Wahrend die mittlere Zugfestigkeit des Re-
ferenzmaterials von ca. 70 MPa bei RT auf ca. 19 MPa bei 175 °C sinkt, was einer Abnahme von Uber
70 % entspricht, verringert sich die mittlere Zugfestigkeit des SAC-Sintermaterials von ca. 77 MPa bei
RT auf ca. 45 MPa bei 175 °C, was lediglich einer Abnahme von ca. 40 % entspricht. Zudem ist die
Festigkeit und Steifigkeit des SAC-Sintermaterials unabhdngig von der Temperatur stets héher ver-
glichen mit dem Referenzmaterial.

Wie aufgrund der héheren Zugfestigkeiten zu erwarten ist, zeigt das SAC-Sintermaterial bei Tempe-
raturen oberhalb von 100 °C eine wesentlich geringere Kriechneigung und verfiigt dementsprechend
Gber eine hohere Kriechbestdandigkeit. Wahrend die Kriechdehnung des Referenzmaterials durch das
Erhéhen der Temperatur von RT auf 175 °C von ca. 0,06 % auf ca. 1,23 % ansteigt, erh6ht sich die
Kriechdehnung des SAC-Sintermaterials bei der gleichen Temperaturvariation lediglich von ca.
0,09 % auf ca. 0,53 %.

Einflussfaktoren auf die Sinterverbindungsschicht:

Mit Hilfe der durchgefiihrten Prozessevaluation konnte fir das SAC-Sintermaterial ein sehr groRes
Prozessfenster ermittelt werden, in welchem hochfeste Fligeverbindungen hergestellt werden kon-
nen. Es hat sich gezeigt, dass lediglich bei einer Sintertemperatur von 200 °C eine signifikante Wech-
selwirkung zwischen den Prozessparametern Temperatur und Zeit existiert, die dennoch die Anfor-
derungen an die Mindestscherfestigkeit weit Ubertrifft. Weiterhin konnte nachgewiesen werden,
dass die Anbindung neben Ag-Endoberflichen ebenfalls auf vergoldeten und unedlen Cu-Endober-
flachen moglich ist. AuRerdem kann der Sinterprozess sowohl unter normaler Luft-Atmosphére als
auch unter Stickstoff-Atmosphéare durchgefiihrt werden.

Optimierung des SAC-Sintermaterials durch die Variation des Fiillstoffgehalts und der Partikelart:

Den groRten Einfluss der Pastenmodifikation mit unterschiedlichem Fiillstoffanteil bzw. unterschied-
lichem Pulvertyp wurde fir die Mikrostruktur festgestellt. Der verwendete Fillstoffpartikel und des-
sen Mengenanteil wirkt sich direkt auf die GréRe und Form bzw. den Anteil der zurlickbleibenden
Poren aus. Zugleich nimmt mit steigendem Fillstoffgehalt der Anteil an AgsSn-Phasen in der Sinter-
schicht zu. Beachtenswert ist allerdings, dass die Sinterschicht mit 20 Gew.-% SAC-Fillstoff mit
16,1 % liber eine vergleichbare Porositat wie das Referenzmaterial verfiigt.

Weiterhin ist fur die Scherfestigkeit zundchst mit steigendem Fillstoffanteil eine leichte Abnahme
zu verzeichnen, wahrend sie bei 20 Gew.-% SAC-Fillstoff ihr Maximum erreicht. In diesem Zusam-
menhang wurde ebenfalls eine Obergrenze fiir den Fillstoffanteil bestimmt. Bei einem Fillstoffge-
halt von 50 Gew.-% wurde dabei ein drastischer Abfall der Scherfestigkeit festgestellt. Im Gegensatz
dazu zeigen die PartikelgroBe und -form keinen signifikanten Einfluss.

Die mechanischen Eigenschaften zeigen eine positive Korrelation mit dem Mengenanteil an SAC-
Flllstoff. Somit konnte die Zugfestigkeit mit 10 Gew.-% bzw. 20 Gew.-% gegeniiber der des Referenz-
materials von ca. 60 MPa auf ca. 90 MPa bzw. ca. 140 MPa gesteigert werden. Der Einfluss der Par-
tikelgroBe und -form sind analog zur Scherfestigkeit nicht signifikant.

Die Temperaturwechselfestigkeit der einzelnen Pastenmodifikationen wird in erster Linie durch de-
ren Fillstoffgehalt bestimmt. Mit zunehmendem Fiillstoffanteil ist eine erhebliche Abnahme der
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5 Eigenschaften und Charakterisierung der modifizierten Sinterschicht mit SAC-Fillstoff

Schichtdegradation zu verzeichnen. Wahrend die Scherfestigkeit des Referenzmaterials ohne Fll-
stoff nach 3000 Zyklen um ca. 87 % gesunken ist, entspricht die Festigkeitsabnahme durch die Bei-
gabe von 10 Gew.-% bzw. 20 Gew.-% lediglich 22 % respektive 6 %. Zudem zeigt das feine Typ 8 Pul-
ver im Vergleich zum gréberen Typ 5 Pulver und den SAC-Flakes die niedrigste Veranderung der
Scherfestigkeit. Dieses Verhalten kann mit Hilfe der Porengeometrie begriindet werden, sodass vor
allem die elliptischen Poren des flakeférmigen SAC-Pulvers das Risswachstum begtinstigen.

Die thermische Leitfahigkeit zeigt lediglich eine Abhdngigkeit von der PartikelgrofRe. Durch das Ver-
wenden des groberen SAC-Typ 5 Pulvers konnte die Leitfahigkeit um ca. 55 % gegeniiber dem feine-
ren SAC-Typ 8 Pulvers verbessert werden. Im Vergleich zum Referenzmaterial aus reinem Silber liegt
die Leitfdhigkeit allerdings nur bei ca. 30 % und damit auf dem Niveau gangiger Lotmaterialien.

Das SAC-Sintermaterial zeichnet sich somit insbesondere durch dessen optimierte mechanische Eigen-
schaften, der daraus hervorgehenden hohen Temperaturwechselfestigkeit und dessen flexible Prozessie-
rung gegenliber dem Referenzmaterial aus. Es stellt damit eine vielversprechende Weiterentwicklung des
standardisierten reinen Silbersintermaterials dar.
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6 Thermische Einwirkung auf das
gesinterte Gefuge

In diesem Kapitel werden die Auswirkungen der Hochtemperaturlagerung bei 150 °C und 250 °C fir bis zu
1000 h sowohl auf das reine gesinterte Geflige als auch auf die Fligeverbindung innerhalb eines Modu-
laufbaus untersucht, vgl. Kapitel 2.2.6 und 3.6.2. Ziel dieser Untersuchung war es, die Temperaturstabilitat
des SAC-Sintermaterials gegeniiber dem Referenzmaterial zu analysieren und zu ermitteln, inwieweit die
thermischen und mechanischen Eigenschaften durch die thermische Einwirkung beeinflusst werden.

6.1  Mikrostruktur in Abhangigkeit der thermischen
Einwirkung

Die Mikrostruktur des gesinterten Gefliges wurde anhand von ionenpolierten Schliffen der ausgelagerten
Zugproben (vgl. Kapitel 3.3.3) mittels Rasterelektronenmikroskop untersucht. Wie aus Abbildung
57 a bis c zu entnehmen ist, flihrt bereits eine Auslagerung bei 150 °C zu einer Vergréberung der Gefii-
gestruktur, die mit zunehmender Auslagerungsdauer zunimmt. Diese Strukturverdanderung wird durch
Kornwachstum und Porenagglomeration hervorgerufen. Dieses Verhalten ist aus den unterschiedlichen
Bildbereichen ersichtlich, die neben sehr dichten Bereichen eine VergroRerung der Poren aufzeigen, vgl.
Abbildung 60 b. Die im Initialzustand vorliegende leicht horizontale Gefligetextur, sowohl der Ag-Partikel
als auch der Poren, ist nach der thermischen Lagerung nicht mehr zu erkennen.

Die thermische Einwirkung bei 250 °C auf das gesinterte Gefiige zeigt den gleichen Effekt, ist jedoch we-
sentlich starker ausgepragt, vgl. Abbildung 57 d und e. Die um 100 °C héhere Lagerungstemperatur be-
schleunigt das Kornwachstum und die Porenagglomeration des gesinterten Gefliges und fiihrt bereits
nach 24 h zu einer signifikanten Vergroberung der Gefligestruktur, vgl. Abbildung 60 b. Im Vergleich zu
der Gefiligeveranderung bei 150 °C sind nach 500 h bzw. 1000 h nur noch sehr wenige, dafiir aber grofle
und unregelmaRig geformte Poren zu erkennen. Die Versinterung zwischen den Ag-Partikeln ist damit
starker ausgepragt als im Initialzustand, sie ist allerdings einhergehend mit der Formierung einzelner gro-
Ber Poren, die sich negativ auf die Festigkeit und Temperaturwechselfestigkeit auswirken kénnen.

Wahrend durch die thermische Einwirkung auf das gesinterte Geflige sowohl fiir die Lagerung bei 150 °C
als auch bei 250 °C eine Vergroberung der Gefligestruktur in Form von Kornwachstum und Porenagglo-
meration festgestellt wurde, wird die Porositat unter Berilicksichtigung der Messgenauigkeit unabhangig
der Auslagerungstemperatur und -zeit nur geringfligig beeinflusst. Vergleichbare Gefligeveranderungen
wurden ebenfalls in anderen Studien zum Thema Hochtemperaturstabilitdt von Sinterverbindungen beo-
bachtet, die mit der Ostwald-Reifung? als wirkenden Mechanismus begriindet werden [63, 162-164]. Al-
lerdings berichtet Herboth [63] von einer steigenden Porositdt bei Hochtemperaturlagerung oberhalb von
200 °C infolge von thermischer Schwellung.

1 Als Ostwald-Reifung wird die Vergroberung der Gefligestruktur bezeichnet, bei der groRere Kristallite auf Kosten von kleineren
wachsen, um einen energetisch giinstigeren Zustand einzunehmen [46, 145].
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Initial Heraeus

Abbildung 57: lonenpolierte Querschliffe des Referenzmaterials nach Hochtemperaturlagerung bei 150 °C und 250 °C: a) Initialzu-
stand, b) 150 °C / 500 h, c) 150 °C / 1000 h, d) 250 °C / 500 h, e) 250 °C / 1000 h
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Abbildung 58: lonenpolierte Querschliffe des SAC-Sintermaterials nach der Hochtemperaturlagerung bei 150 °C und 250 °C: a) Ini-
tialzustand, b) 150 °C /500 h, c) 150 °C / 1000 h, d) 250 °C / 500 h, e) 250 °C / 1000 h

In Abbildung 58 ist das Geflige des SAC-Sintermaterials im Initialzustand (a) und nach der HTS bei 150 °C
(b und c) bzw. bei 250 °C (d und e) dargestellt. Im Gegenteil zu der reinen Silbersinterschicht des Refe-
renzmaterials die infolge der HTS eine Vergroberung der Sinterstruktur aufweist, zeigt das SAC-Sinterma-
terial unabhangig von der Auslagerungstemperatur und -dauer keine Veranderung der Mikrostruktur, vgl.
Abbildung 60 b. Es erfolgt weder ein Kornwachstum noch eine Agglomeration der Poren, wie es zuvor bei
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dem Referenzmaterial durch den Mechanismus der Ostwald-Reifung beobachtet wurde. Das SAC-Sinter-
material weist damit bis 250 °C eine hohe Temperaturbestdandigkeit auf, die aufgrund der gleichbleiben-
den Gefligestruktur keine negativen Auswirkungen auf die Festigkeit und insbesondere auf die Tempera-
turwechselfestigkeit erwarten lasst.

Als Ursache fiir die ausbleibende Strukturvergroberung wird die Beigabe des SAC-Fullstoffs gesehen, die
quasi als Fremdatome in der Sinterschicht vorliegen und der Strukturvergroberung entgegenwirken [46].
Dieses Verhalten wurde ebenfalls durch die Beigabe von SiC und In als Fullstoff in anderen wissenschaft-
lichen Studien zum Thema Hochtemperaturstabilitat von Ag-Sinterverbindungen beschrieben [58-62].

Eine EDX-Analyse zeigt wie sich die Sn-Verteilung in der Sinterschicht im Gegensatz zu der Gefligestruktur
nach der HTS verdndert, vgl. Abbildung 59. Wahrend das Sn im Initialzustand Gberwiegend lokal um die
sphéarischen Poren in Form von AgsSn-Phasen vorliegt (a), verteilt es sich nach 500 h bzw. 1000 h bei
150 °C (b und c) zunehmend lber die gesamte Sinterschicht. Dabei findet eine Umwandlung der lokalen
Ag3Sn-Phasen aus dem Initialzustand in die AgaSn-Phase statt, die allerdings einen wesentlich groReren
Bereich umfasst, vgl. Tabelle 14. Daneben bildet sich durch die Einlagerung von Sn-Atomen in der ur-
springlichen reinen Ag-Matrix ein silberreicher Mischkristall (Ag) aus.

Claa C#6
O#3
O#s

25um Initial 25um 150°C500h M 25um ' 150°c1000h

a) b) c)
[J#10
O#o

25um 250°C500h 25um 250°C1000h

d) e)

Abbildung 59: EDX-Analyse des SAC-Sintermaterials nach der Hochtemperaturlagerung bei 150 °C und 250 °C: a) Initialzustand, b)
150°C/ 500 h, c¢) 150 °C / 1000 h, d) 250 °C / 500 h, e) 250 °C / 1000 h

Tabelle 14: Quantitative Phasenzusammensetzung in Abhadngigkeit der Hochtemperaturlagerung bei 150 °C und 250 °C

Position #1 #2 #3 #a #5 #6 #7 #8 #9 #10
Ag [Gew.-%] 76,4 99,0 80,9 95,4 80,0 94,0 88,7 89,1 89,6 88,4
Sn [Gew.-%] 23,6 1,0 19,1 4,6 20,0 6,0 11,3 10,9 10,4 11,6
Phase AgsSn  (Ag) AgsSn  (Ag) AgiSn  (Ag) (Ag) (Ag) (Ag) (Ag)
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6 Thermische Einwirkung auf das gesinterte Geflige

Dieser diffusionsbasierte Konzentrationsausgleich zwischen Sn-reichen und Sn-armen Regionen erfolgt
bei 250 °C in beschleunigter Weise, sodass bereits nach 500 h eine homogene Verteilung des Zinns in der
gesamten Sinterschicht vorliegt. Wie die quantitative Auswertung der EDX-Analyse in Tabelle 14 zeigt,
erfolgt bei der HTS bei 250 °C eine vollstdndige Umwandlung der lokalen AgzSn-Phasen in den silberrei-
chen Mischkristall (Ag). Damit findet durch die HTS zwar keine Veranderung der Gefligestruktur statt,
dafiir erfolgt allerdings eine Phasenumwandlung. Wahrend sich bei der HTS bei 150 °C aus der initialen
Ag-Matrix mit AgaSn-Phasen ein Mischgeflige aus AgsSn-Phase und silberreichem Mischkristall (Ag) bildet,
liegt nach der HTS bei 250 °C ein homogenes Geflige bestehend aus silberreichem Mischkristall (Ag) vor.

Wie zuvor beschrieben wird die Mikrostruktur des Referenzmaterials und des SAC-Sintermaterials in un-
terschiedlicher Weise von der HTS bei 150 °C und 250 °C beeinflusst. Die Auswirkungen der HTS auf die
Gefligestruktur werden in Abbildung 60 anhand der Porenanzahl, PorengréRe und der Porositat der ther-
misch gealterten Sinterschichten quantifiziert. Wie aus Abbildung 60 a hervorgeht, sinkt die Porenanzahl
des Referenzmaterials kontinuierlich von ca. 6700 im Initialzustand auf unter 3000 nach 500 h HTS bei
150 °C und bleibt anschlieRend bis 1000 h nahezu konstant (blaue Linie). Bei der HTS bei 250 °C sinkt hin-
gegen die Porenanzahl bereits nach 24 h auf lediglich ca. 500 und bleibt anschlieRend bis 1000 h nahezu
konstant (blaue gestrichelte Linie). Analog dazu spiegelt sich diese Strukturverdnderung in der PorengrofRe
wider, vgl. Abbildung 60 b. Wahrend die mittlere PorengréRe des Referenzmaterials bei 150 °C kontinu-
ierlich von ca. 0,13 pm? auf ca. 0,3 um? steigt (blaue Linie), vervielfacht sich die PorengréRe bei 250 °C
nach 24 h auf ca. 2,30 um? und wachst nach 1000 h auf ca. 3,1 um? an (blaue gestrichelte Linie).
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Abbildung 60: Quantitative Auswertung der Gefligestruktur in Abhdngigkeit der HTS bei 150 °C und 250 °C fiir bis zu 1000 h: a)
Porenanzahl, b) PorengroRe, c) Porositat
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6.2 Einfluss der thermischen Einwirkung auf die thermische Leitfahigkeit

Im Vergleich dazu zeigt das SAC-Sintermaterial unabhéngig von der Auslagerungstemperatur und -dauer
lediglich eine geringe Verdnderung der Porenanzahl und PorengroRe, vgl. Abbildung 60 a und b (rote Linie;
rote gestrichelte Linie). Ebenso wird die Porositdt unabhangig vom Sintermaterial und der HTS in Anbe-
tracht der Messgenauigkeit lediglich marginal beeinflusst und verbleibt relativ konstant, vgl. Abbildung
60 c.

6.2 Einfluss der thermischen Einwirkung auf die thermische
Leitfahigkeit

Der Einfluss der thermischen Einwirkung auf die Warmeleitfahigkeit ist in Abbildung 61 dargestellt. Wie
bereits von Mertens [38] vermutet wurde, ist sowohl flir das Referenzmaterial als auch das SAC-Sinter-
material ein Anstieg der Warmeleitfahigkeit infolge der Hochtemperaturlagerung zu verzeichnen. Wah-
rend die Leitfahigkeit des Referenzmaterials nach 1000 h bei 150 °C von ca. 242 W/mK auf ca. 326 W/mK
steigt, erhoht sich diese bei 250 °C auf 357 W/mK. Damit erreichen die Sinterschichten ca. 77 % bzw. 85 %
der thermischen Leitfdhigkeit von dichtem Silber, was gut mit der vorhandenen Restporositdt von 15 %
bis 20 % korreliert. Die Warmeleitfahigkeit des SAC-Sintermaterials weist im Vergleich zum Initialzustand
eine Zunahme von ca. 50 % auf, sodass nach 1000 h HTS sowohl bei 150 °C als auch bei 250 °C die Leitfa-
higkeit auf ca. 100 W/mK angestiegen ist und damit deutlich besser im Vergleich zu gangigen Weichloten
ist.

Als Ursache fiir die erhohte Warmeleitfahigkeit nach der thermischen Einwirkung auf die Sinterschicht
kann neben der Vergroberung der Gefligestruktur des Referenzmaterials und der Umwandlung der Sn-
haltigen Phasen des SAC-Sintermaterial, insbesondere der Abbau von Gitterbaufehlern an den einstigen
Partikelgrenzflaichen angesehen werden. Die Hochtemperaturlagerung wirkt sich damit positiv auf die
thermischen Eigenschaften beider Sintermaterialien aus.

450,0

Dichtes Silber

(Literatur)
400,0

| 357,0
326,0
300,0 1

250,0 4

w
[l
(=]
[=]

242,4

Warmeleitfahigkeit [W/ m*K]
g

100,0 ¢ 1010 $ 98,0

& 66,6

N=3
0,0 T T T T T T
Referenz Referenz  Referenz SAC SAC 1000 h SAC 1000 h
Initial 1000h/ 1000h/ Initial /150°C /250°C
150 °C 250 °C

Abbildung 61: Einfluss der HTS bei 150 °C und 250 °C auf die Warmeleitfahigkeit des Referenz- und SAC-Sintermaterials im Ver-
gleich zu dichtem Silber [145]
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6 Thermische Einwirkung auf das gesinterte Geflige

6.3 Abhangigkeit der Festigkeit und des E-Moduls von der
thermischen Einwirkung

Der Einfluss der Hochtemperaturlagerung auf die Festigkeit und Elastizitat der Sinterschichten wurde ana-
log zu den Untersuchungen in Kapitel 4.2.3 im einachsigen Zugversuch bei Raumtemperatur ermittelt.
Wie aus Abbildung 62 zu entnehmen ist, erfolgt eine Verfestigung des Referenzmaterial von ca. 62 MPa
im Initialzustand auf ca. 95 MPa infolge der thermischen Einwirkung nach 1000 h sowohl bei 150 °C als
auch bei 250 °C. Dabei verhalt sich der Verlauf der Festigkeitszunahme ahnlich wie bei der zuvor beschrie-
benen Strukturvergroberung. Wahrend die Festigkeit bei 150 °C kontinuierlich iber einen Zeitraum von
250 h zunimmt und mit zunehmender Dauer im Rahmen der Messgenauigkeit auf einem Niveau bleibt,
erfolgt bei 250 °C ein rascher Anstieg der Festigkeit nach 24 h auf das Niveau der maximalen Auslage-
rungsdauer. Damit wirkt sich die aufgetretene Strukturvergroberung insbesondere bei 250 °C Auslage-
rungstemperatur nicht negativ hinsichtlich der Zugfestigkeit aus.

Im Vergleich dazu bewegen sich die Werte des SAC-Sintermaterials unabhangig der Auslagerungstempe-
ratur und -dauer auf einem Niveau mit einer leicht sinkenden Tendenz. Dieses Verhalten war bereits auf-
grund der unverdanderten Gefligestruktur vermutet worden, wobei die geringe Festigkeitsabnahme durch
die Phasenumwandlung der lokalen AgsSn-Phase in die AgsSn-Phase bzw. den silberreichen Mischkristall
(Ag) infolge der HTS erklart werden kann. Durch die Festigkeitssteigerung des Referenzmaterials und der
geringen Festigkeitsabnahme des SAC-Sintermaterials verfligt das Referenzmaterial nach der HTS sowohl
bei 150 °C als auch 250 °C im Vergleich zum Initialzustand liber eine hohere Festigkeit als das SAC-Sinter-

material.
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Abbildung 62: Einfluss der HTS bei 150 °C und 250 °C auf die Zugfestigkeit des Referenz- und SAC-Sintermaterials bei RT
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6.4 Hochtemperatur-Scherfestigkeit in Abhangigkeit der thermischen Einwirkung

Ein dhnliches Verhalten wurde fiir die Elastizitat der Sinterschichten festgestellt, sodass der E-Modul des
Referenzmaterials infolge der HTS von ca. 16 GPa auf ca. 21 GPa angestiegen ist, wahrend das SAC-Sinter-
material mit ca. 20 GPa nahezu konstant bleibt, vgl. Abbildung 63. Dementsprechend weisen nach der
Auslagerungsdauer von 1000 h beide Materialien einen vergleichbaren E-Modul auf.
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Abbildung 63: Einfluss der HTS bei 150 °C und 250 °C auf den Elastizitaitsmodul des Referenz- und SAC-Sintermaterials bei RT

6.4 Hochtemperatur-Scherfestigkeit in Abhangigkeit der
thermischen Einwirkung

Wahrend thermisch induzierte Diffusionsprozesse eine Festigkeitssteigerung hervorrufen, kénnen Oxida-
tionsprozesse der Substratoberfliche oder der Chipmetallisierung zu einem Abfall der Haftfestigkeit fiih-
ren [48]. Mit Hilfe der HTS kdnnen diese Vorgange gezielt untersucht werden. Die Auswirkungen der HTS
auf die Scherfestigkeit bei 260 °C der gesinterten Modulaufbauten (vgl. Kapitel 3.3.3) sind in Abbildung 64
dargestellt. Das Referenzmaterial zeigt bei 150 °C ein vergleichbares Verhalten wie zuvor fiir die Zugfes-
tigkeit beschrieben wurde. Die Scherfestigkeit steigt linear von ca. 49 MPa im Initialzustand auf 66 MPa
nach 500 h Auslagerungszeit. Anhand der Bruchbilder in Abbildung 65 a und b ist sowohl fiir den Initialzu-
stand als auch nach 500 h Auslagerungsdauer ein Mischbruch zu erkennen. Nach 1000 h ist eine weitere
Festigkeitszunahme zu verzeichnen, allerdings konnten die Chips aufgrund der begrenzten Maximalkraft
des Schertesters von ca. 2000 N nicht abgeschert werden, vgl. Abbildung 65 c. Der angegebene Wert ent-
spricht somit der Maximalkraft, wobei die tatsachliche Scherfestigkeit oberhalb dieses Wertes liegt. Die
Scherfestigkeit ist hingegen nach der Auslagerung bei 250 °C relativ konstant und weist keine Festigkeits-
zunahme auf. Damit wirkt sich die Auslagerungstemperatur im Vergleich zu der Zugfestigkeit in unter-
schiedlicher Weise auf die Modulaufbauten bzw. die Scherfestigkeit aus. Beim Betrachten der Bruchbilder
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6 Thermische Einwirkung auf das gesinterte Geflige

in Abbildung 65 d und e wird allerdings deutlich, dass es sowohl am Substrat als auch an der Chipmetalli-
sierung zu Oxidationserscheinungen gekommen ist, die zu einer teilweisen Delamination der Ag-Metalli-
sierung des Chips und des Substrates geflihrt haben. Der ausbleibende Festigkeitsanstieg bei 250 °C HTS
kann damit durch die Oxidation der Grenzflachen erklart werden.

Wie bereits fir die Zugfestigkeit und den E-Modul festgestellt wurde, wird auch die Scherfestigkeit des
SAC-Sintermaterials nicht durch die thermische Einwirkung beeinflusst. Weder die Lagerung bei 150 °C
noch bei 250 °C fiihren zu einer signifikanten Veranderung der Scherfestigkeit. Dieses Verhalten deckt sich
auch mit der Bruchflachenanalyse in Abbildung 66. Unabhangig von der Auslagerungstemperatur und -
dauer zeigt das SAC-Sintermaterial einen kohdsiven Bruch nahe der Chipmetallisierung. Ferner sind im
Initialzustand und bei 150 °C in kleinen Bereichen kohdasive Briiche nahe der Substratmetallisierung zu
erkennen, vgl. Abbildung 66 a bis c. Auffallig ist, dass im Vergleich zum Referenzmaterial keine Delamina-
tionen der Chip- bzw. Substratmetallisierung aufgrund von Oxidation ersichtlich sind.
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Abbildung 64: Einfluss der HTS bei 150 °C und 250 °C auf die Scherfestigkeit bei 260 °C des Referenz- und SAC-Sintermaterials
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6.4 Hochtemperatur-Scherfestigkeit in Abhangigkeit der thermischen Einwirkung

Substratoberfldche

Chipriickseite

Abbildung 65: LM-Aufnahmen der Bruchflachen des Referenzmaterials nach der HTS bei 150 °C sowie bei 250 °C: a) Initialzustand,
b) 500 h bei 150 °C, c) 1000 h bei 150 °C, d) 500 h bei 250 °C, e) 1000 h bei 250 °C

Substratoberfldache

Chipriickseite

e)

Abbildung 66: LM-Aufnahmen der Bruchflachen des SAC-Sintermaterials nach der HTS bei 150 °C sowie bei 250 °C: a) Initialzu-
stand, b) 500 h bei 150 °C, c) 1000 h bei 150 °C, d) 500 h bei 250 °C, e) 1000 h bei 250 °C
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6 Thermische Einwirkung auf das gesinterte Geflige

Im Rahmen einer Schliffuntersuchung soll im folgenden Kapitel ein tieferes Verstandnis tber die Auswir-
kungen der HTS auf die Modulaufbauten insbesondere der Grenzflachen zwischen Verbindungsschicht
und Halbleiterbauteil bzw. AMB-Substrat generiert werden.

6.5 Schliffuntersuchung der Verbindungsgrenzflachen

Erganzend zu den Scherversuchen in Kapitel 6.4 werden in diesem Kapitel mechanisch praparierte Quer-
schliffe der ausgelagerten Modulaufbauten mittels Lichtmikroskop untersucht. Der Fokus liegt hierbei ins-
besondere auf der Charakterisierung der Grenzflachen zwischen Verbindungsschicht und den beiden Fii-
gepartnern. Aufgrund der mechanischen Probenprdparation ist die reale Mikrostruktur der Sinterschicht
nicht zu erkennen. Grund dafiir sind Verschmierungen der verhaltnismaRig weichen Sinterschicht im Ver-
gleich zu den sehr harten Flgepartnern durch die mechanische Probenpraparation. Nichtsdestotrotz lasst
sich eine Aussage Uber die Hochtemperaturstabilitat der Modulaufbauten treffen und die zuvor beobach-
teten Auswirkungen auf die Scherfestigkeit erklaren.

Abbildung 67 zeigt die Querschliffe der Modulaufbauten des Referenzmaterials im Initialzustand als auch
nach 500 h bzw. 1000 h bei 150 °C und 250 °C Hochtemperaturlagerung. Im linken Bild des jeweiligen
Auslagerungszustandes ist auRerhalb des SiC-MOSFETs analog zu der Mikrostruktur der Zugproben die
Gefligevergréberung infolge der thermischen Einwirkung auf das gesinterte Geflige zu erkennen. Wah-
rend nach 500 h bei 150 °C (b) keine Verdnderung an den Grenzflaichen zum Halbleiterbauelement und
dem AMB-Substrat zu erkennen sind, zeichnet sich nach weiteren 500 h (c) eine sehr diinne Oxidschicht
entlang des Kupfers der Substratoberflache ab. Diese wirkt sich allerdings, wie im vorherigen Kapitel be-
schrieben, nicht nachteilig auf die Haftfestigkeit der Fligeverbindung aus. Die HTS fihrt hingegen bei
250 °C nach 500 h (d) sowohl am Rand als auch in der Mitte des SiC-MOSFET zu einer ausgepragten Oxid-
schicht entlang der Substratoberflache. Diese verursacht nach 1000 h (e) im Randbereich eine Rissbildung
innerhalb der Oxidschicht. Zudem ruft die hohe thermische Belastung eine Delamination der Chipmetalli-
sierung im Zentrum des MOSFETs hervor. Demnach kann die konstante Scherfestigkeit auf die Schwa-
chung der Fligeverbindung durch die Oxidation der Substratoberflache als auch der Ni-Diffusionsbarriere
der Chipmetallisierung zuriickgefiihrt werden, die sich mit der eigentlichen Festigkeitssteigerung durch
weiterfortlaufende Diffusion der Ag-Atome lberlagert.
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6.5 Schliffuntersuchung der Verbindungsgrenzflachen

Linker Randbereich des SiC-MOSFET Mitte des SiC-MOSFET
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Abbildung 67: LM-Gefligeaufnahmen des Referenzmaterials innerhalb eines Modulaufbaus nach der HTS bei 150 ° und 250 °C:
a) Initialzustand, b) 150 °C / 500 h, c) 150 °C/ 1000 h, d) 250 °C / 500 h, e) 250 °C/ 1000 h
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6 Thermische Einwirkung auf das gesinterte Geflige

Linker Randbereich des SiC-MOSFET Mitte des SiC-MOSFET
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Abbildung 68: LM-Gefligeaufnahmen des SAC-Sintermaterials innerhalb eines Modulaufbaus nach der HTS bei 150 ° und 250 °C:
a) Initialzustand, b) 150 °C / 500 h, c) 150 °C / 1000 h, d) 250 °C / 500 h, e) 250 °C/ 1000 h

Im Vergleich dazu sind in Abbildung 68 die Querschliffe der Modulaufbauten des SAC-Sintermaterials im
Initialzustand als auch nach 500 h bzw. 1000 h bei 150 °C und 250 °C Hochtemperaturlagerung dargestellt.
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6.6 Zusammenfassung und Diskussion

Wie aus den vorangegangenen Untersuchungen zu erwarten war, ist auch in den Querschliffen der Mo-
dulaufbauten keine Veranderung der Gefligestruktur infolge der thermischen Einwirkung zu erkennen.
Einzig die thermisch induzierte diffusionsbasierte Umverteilung des Zinns ist anhand der LM-Aufnahmen
ersichtlich. Wahrend im Initialzustand (a) die grauen AgsSn-Phasen sehr lokal in der hellen Ag-Matrix vor-
liegen, verteilt sich das Zinn mit steigender Auslagerungstemperatur und -dauer zunehmend homogen in
der gesamten Flgeschicht. In Hinsicht auf die Grenzflachen zwischen Sinterschicht und SiC-MOSFET bzw.
AMB-Substrat sind bei der 150 °C Lagerung (b und c) keine Anzeichen von Oxidation zu erkennen. Eben-
falls fuhrt die Lagerung bei 250 °C nach 500 h bzw. 1000 h (d und e) lediglich zu vereinzelten lokalen Oxid-
stellen der Substratoberflache. Dabei sind die Oxidationsbereiche bevorzugt an Vertiefungen der Kupfer-
oberflache aufzufinden. Eine durchgdngige Oxidschicht oder gar eine Rissbildung entlang der
Substratoberflache sowie eine Delamination der Chipmetallisierung wurden nicht beobachtet. Demnach
behindert das Zinn die Diffusion von Sauerstoff durch die Sinterschicht und schitzt auf diese Weise so-
wohl das Kupfer des AMB-Substrats als auch das Nickel der Chipmetallisierung vor Oxidation und der da-
mit verbundenen Schadigung des gesinterten Moduls. Damit stellt das SAC-Sintermaterial ein Fiigemate-
rial mit einer hervorragenden Hochtemperaturstabilitat dar. Vergleichbare Beobachtungen machte Yang
et al. [59, 165] bei der Hochtemperaturlagerung von mit Indium modifizierten Ag-Sinterschichten.

6.6 Zusammenfassung und Diskussion

Wie die Ergebnisse der Untersuchungen zum Einfluss der thermischen Einwirkung sowohl auf das
reine gesinterte Geflige als auch auf die Fiigeverbindung innerhalb eines Modulaufbaus zeigen, wirkt
sich die Hochtemperaturlagerung bei 150 °C bzw. 250 °C fiir bis zu 1000 h in unterschiedlicher Weise
auf das Referenzmaterial und das SAC-Sintermaterial aus.

Wahrend die HTS bei dem Referenzmaterial zu einer Vergréberung der Gefligestruktur in Abhangig-
keit der Auslagerungstemperatur und -dauer fihrt, bleibt die Mikrostruktur des SAC-Sintermaterials
unverandert. Es konnte lediglich eine Umverteilung bzw. Umwandlung der lokalen AgzSn-Phasen in
AgaSn-Phasen bzw. den silberreichen Mischkristall (Ag) in Abhangigkeit der Auslagerungstemperatur
und -dauer festgestellt werden.

In Hinsicht auf die Warmeleitfahigkeit fiihrt die HTS sowohl bei 150 °C als auch bei 250 °C zu einem
signifikanten Anstieg unabhadngig vom Sintermaterial. Als Ursache fiir die erh6hte Warmeleitfahigkeit
nach der thermischen Einwirkung auf die Sinterschicht kann neben der Vergréberung der Gefi-
gestruktur des Referenzmaterials und der Umwandlung der Sn-haltigen Phasen des SAC-Sintermate-
rials, insbesondere der Abbau von Gitterbaufehlern an den einstigen Partikelgrenzflachen angesehen
werden.

Mit der Strukturvergroberung des Referenzmaterials durch Kornwachstum und Porenagglomeration
werden ebenfalls die mechanischen Eigenschaften beeinflusst. So ist mit zunehmender Auslagerungs-
temperatur und -dauer ein Anstieg der Zugfestigkeit und des E-Moduls zu verzeichnen. Die mechani-
schen Eigenschaften des SAC-Sintermaterials werden hingegen unwesentlich durch die HTS beein-
flusst.

Die Haftfestigkeit der Fligeverbindung innerhalb eines Modulaufbaus verhilt sich dhnlich wie die me-
chanischen Eigenschaften. Allerdings fihrt die HTS bei dem Referenzmaterial insbesondere bei 250 °C
zur Oxidbildung sowohl des Kupfers der Substratoberflache als auch des Nickels der Chipmetallisie-
rung, sodass die Haftfestigkeit konstant bleibt. Wahrend die O»-Diffusion im Referenzmaterial zur
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6 Thermische Einwirkung auf das gesinterte Geflige
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Oxidation der Kontaktflachen der Fligepartner fiihrt, behindert das Zinn des SAC-Sintermaterials den
Sauerstoffzutritt. Damit ist das SAC-Sintermaterial hervorragend fiir Hochtemperaturanwendungen
geeignet. An dieser Stelle ist allerdings anzumerken, dass der verwendete Modulaufbau ohne Ver-
gussmasse das ,worst case” Scenario darstellt. In realen gekapelsten Modulen werden die Bauteile
durch geeignete Vergussmaterialien vor dulReren Umwelteinflissen geschitzt.



7 Zuverlassigkeit

Die zuverldssige Funktionalitdt von leistungselektronischen Modulen unter rauen Einsatzbedingungen
stellt eine der grofRten Herausforderungen der AVT dar. Dazu werden im nachfolgenden Kapitel die Er-
gebnisse sowohl von passiven als auch aktiven, beschleunigten Alterungstests dargestellt, die neben der
mechanischen Befestigung des Halbleiterbauelements auf dem Tragersubstrat und dem Migrationsver-
halten auf die elektrische Funktionalitdt im anwendungsnahen aktiven Lastwechseltest abzielen, vgl. Ka-
pitel 3.6.

7.1 Passive beschleunigte Alterungstests

7.1.1 Temperaturwechseltest vs. Temperaturschocktest

Die Ergebnisse des Temperaturschocktests des Referenzmaterials und des SAC-Sintermaterials wurden
bereits in Kapitel 4.3.2 dargestellt. Es hat sich gezeigt, dass das SAC-Sintermaterial gegeniiber des Refe-
renzmaterials eine bedeutend hohere Temperaturwechselfestigkeit aufweist. Wahrend das Referenzma-
terial bereits nach ca. 1750 Zyklen das Ausfallkriterium eines Abfalls der Scherfestigkeit um 50 % erreicht
hat und die Festigkeit nach 3000 Zyklen um ca. 87 % gesunken ist, zeigt das SAC-Sintermaterial lediglich
eine geringe Veranderung der Haftfestigkeit und verfiigt nach 3000 Zyklen noch liber ca. 78 % der Aus-
gangsfestigkeit.

Um die Ergebnisse des TST im Vergleich zu dem im Automotivbereich standardisierten Temperaturwech-
seltest (TCT) besser einordnen zu kénnen, wird im Folgenden die Verdnderung der Haftfestigkeit in Ab-
hangigkeit des verwendeten Temperaturzykeltests zwischen -55 °C und 150 °C untersucht. Dazu sind in
Abbildung 69 die Ergebnisse des Referenzmaterials und in Abbildung 70 die Ergebnisse des SAC-Sinterma-
terials sowohl des TST als auch des TCT dargestellt. Wie es aufgrund der harteren Testbedingungen im TST
zu erwarten war, fallt die Verdnderung der Scherfestigkeit im TCT fir beide Sintermaterialien weniger
stark aus. Das Referenzmaterial zeigt vielmehr nach 500 Zyklen einen geringen Anstieg um ca. 14 % der
analog zu der Hochtemperaturlagerung durch Nachsintervorgdange begriindet werden kann. Wahrend im
TST bereits nach 1000 Zyklen eine Abnahme der Scherfestigkeit zu verzeichnen ist, konnte im TCT keine
Veranderung gegeniber der Initialfestigkeit festgestellt werden. Zwischen 1000 und 3000 Zyklen erfolgt
eine kontinuierliche Abnahme der Haftfestigkeit, dessen Steigung mit ca. 1,06 MPa pro 100 Zyklen aller-
dings im Vergleich zum TST (ca. 1,77 MPa pro 100 Zyklen) deutlich kleiner ist. Am Testende nach 3000
Zyklen betragt die Haftfestigkeit des Referenzmaterials noch ca. 33 MPa, was einer Verringerung der
Scherfestigkeit von lediglich ca. 38 % entspricht. Damit erreicht sie weder das Ausfallkriterium eines 50%i-
gen Festigkeitsabfalls noch das der geforderten Mindestscherfestigkeit von 12 MPa.

Die Analyse der Schichtdegradation anhand von lichtmikroskopischen Querschliffen korreliert mit der er-
mittelten Veranderung der Scherfestigkeit. So weist die Sinterschicht nach 1000 Zyklen im TCT keinerlei
Ermidungserscheinungen in Form von Rissen oder Delaminationen sowohl am Rand als auch in der Mitte
des SiC-MOSFET auf, vgl. Abbildung 71. In der Sinterschicht sind hingegen nach 1000 Zyklen im TST bereits
am Rand des Halbleiterbauelements ein ca. 100 um langer Anriss entlang der Chipmetallisierung und in
der Mitte vereinzelt vertikale Risse ausgehend vom Tragersubstrat in Richtung des Halbleiterbauteils zu
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7 Zuverlassigkeit

erkennen, vgl. Abbildung 72. Nach 3000 Zyklen zeigt auch die Sinterschicht im TCT deutlich erkennbare
Anzeichen einer Materialermiidung. Neben einem typischen Anriss, ausgehend von der Chipecke, sind
sowohl horizontale als auch vertikale Risse zu erkennen, die sich zum Teil zu einem groReren Riss zusam-
menschlieBen. Im Gegensatz zu der Sinterschicht im TST ist allerdings kein durchgangiger Riss zu sehen.
Aufgrund des vergleichbaren Rissverlaufs innerhalb der Fligeverbindung ist sowohl fiir den TCT also auch
far den schrofferen TST von dem gleichen Schadigungsmechanismus auszugehen.
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Abbildung 69: Veranderung der mittleren Scherfestigkeit in Abhadngigkeit der durchlaufenen Zyklen im Temperaturwechsel- bzw.
Temperaturschocktest bei -55 °C bis 150 °C des Referenzmaterials
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Abbildung 70: Veranderung der mittleren Scherfestigkeit in Abhangigkeit der durchlaufenen Zyklen im Temperaturwechsel- bzw.
Temperaturschocktest bei -55 °C bis 150 °C des SAC-Sintermaterials
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7.1 Passive beschleunigte Alterungstests

Das SAC-Sintermaterial weist im TCT nach einer statistischen Auswertung im t-Test einen p-Wert von 0,2
auf, der auf keine signifikante Veranderung der Scherfestigkeit zwischen 0 und 3000 Zyklen hindeutet.
Von der Tendenz ist sogar eine leichte Zunahme, um ca. 20 % der Scherfestigkeit nach 3000 Zyklen im
Vergleich zu der Ausgangsfestigkeit zu beobachten. Wahrend die Haftfestigkeit im TST im Mittel um ca.
0,45 MPa pro 100 Zyklen gesunken ist, nimmt sie im TCT um ca. 0,2 MPa pro 100 Zyklen unter der An-
nahme eines linearen Anstiegs zu.

Auch hier deckt sich die Analyse der Schliffbilder gut mit den ermittelten Scherfestigkeiten. Nach 1000
Zyklen im TCT ist lediglich in der Gberstehenden Sinterschicht auRerhalb des SiC-MOSFET ein diagonaler
Riss zu erkennen. Ansonsten weist die Sinterschicht keine Ermidungserscheinungen in Form von Rissen
oder Delaminationen sowohl am Rand als auch in der Mitte des SiC-MOSFET auf, vgl. Abbildung 73. In der
Sinterschicht hat sich hingegen nach 1000 Zyklen im TST bereits am Rand des Halbleiterbauelements ein
ca. 100 um langer Anriss entlang der Chipmetallisierung gebildet, Abbildung 74. Am Testende nach 3000
Zyklen im TCT gleicht die Schichtdegradation des TCT den Proben des TST nach 1000 Zyklen. Es ist lediglich
ein ca. 50 um langer Anriss am Rand des SiC-MOSFET entlang der Chipmetallisierung zu erkennen und in
der Chipmitte befinden sich vereinzelt feine Risse, die teils in Chipndhe oder quer durch die Sinterschicht
verlaufen.

Linker Randbereich des SiC-MOSFET Mitte des SiC-MOSFET

Initial

1000 Zyklen

3000 zyklen

Abbildung 71: LM-Gefligeaufnahmen des Referenzmaterials innerhalb eines Modulaufbaus nach dem Temperaturwechseltest
(TCT) bei -55 °C bis 150 °C: a) Initialzustand, b) 1000 Zyklen, c) 3000 Zyklen
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Linker Randbereich des SiC-MOSFET Mitte des SiC-MOSFET

Initial

1000 Zyklen

3000 zyklen

Abbildung 72: LM-Gefligeaufnahmen des Referenzmaterials innerhalb eines Modulaufbaus nach dem Temperaturschocktest (TST)
bei -55 °C bis 150 °C: a) Initialzustand, b) 1000 Zyklen, c) 3000 Zyklen

Linker Randbereich des SiC-MOSFET Mitte des SiC-MOSFET

Initial

1000 Zyklen

3000 zyklen

Abbildung 73: LM-Gefligeaufnahmen des SAC-Sintermaterials innerhalb eines Modulaufbaus nach dem Temperaturwechseltest
(TCT) bei -55 °C bis 150 °C: a) Initialzustand, b) 1000 Zyklen, c) 3000 Zyklen
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Linker Randbereich des SiC-MOSFET Mitte des SiC-MOSFET

1000 Zyklen Initial

3000 zyklen

Abbildung 74: LM-Gefligeaufnahmen des SAC-Sintermaterials innerhalb eines Modulaufbaus nach dem Temperaturschocktest
(TST) bei -55 °C bis 150 °C: a) Initialzustand, b) 1000 Zyklen, c) 3000 Zyklen

Die mechanische Zuverlassigkeit der gesinterten Fiigeverbindung innerhalb eines Modulaufbaus unter
thermischer Wechselbeanspruchung steht im Fokus zahlreicher wissenschaftlicher Arbeiten. Santopa et
al. [87] hat die Zuverlassigkeit eines vergleichbaren gesinterten Modulaufbaus mit SiC-MOSFET und AMB-
Substrat im Temperaturschocktest (TST) zwischen -65 °C und 150 °C untersucht und dabei ebenfalls eine
ausgepragte Degradation einer herkdmmlichen Ag-Sinterschicht nach 3000 Zyklen festgestellt. Bei Saka-
moto et al. [131] wurde ein Modulaufbau mit SiC-Chip und SisN4-DCB im Temperaturwechseltest (TCT)
zwischen -40 °C und 250 °C untersucht. Hierbei zeigte sich bereits zwischen 750 und 1000 Zyklen eine
signifikante Abnahme der Scherfestigkeit. Jedoch wurde das Ausfallkriterium eines 50%igen Festigkeits-
abfalls der initialen Scherfestigkeit noch nicht erreicht. Chen et al. [166] hat an einem dhnlichen Modul-
aufbau bereits nach 300 Zyklen im TCT zwischen -50 °C und 250 °C eine deutliche Verdnderung der Haft-
festigkeit beobachtet, die nach 1000 Zyklen auf ca. 10 % bis 25 % der initialen Festigkeit gesunken ist.
Hinsichtlich des geringen Festigkeitsanstiegs des Referenzmaterials im TCT nach 500 Zyklen hat Chew et
al. [154] von einem dhnlichen Verhalten der Scherfestigkeit nach der Durchfiihrung eines TCT zwischen -
40 °C und 150 °C berichtet. Sie hat die Veranderung der Scherfestigkeit auf unterschiedlichen Substrat-
Endoberflachen wahrend des TCT untersucht und dabei festgestellt, dass die Scherfestigkeit nach 1000
bzw. 2000 Zyklen stets hoher war als die initiale Festigkeit. Hierbei wird gemutmaRt, dass aufgrund der
milden Sinterparameter der Sinter-/Diffusionsprozess wahrend des TCT fortgesetzt wird und daraus die
Festigkeitssteigerung resultiert. Die Vergleichbarkeit zwischen den einzelnen Studien ist allerdings nur be-
dingt moglich, da sich zumeist die verwendeten Materialien und Sinterprozesse unterscheiden. Zudem
gibt es teils groRe Unterschiede bei den verwendeten Testbedingungen. Ungeachtet davon konnten im
Rahmen dieser Arbeit vergleichbare Ergebnisse erzielt werden.

109



7 Zuverlassigkeit

7.1.2 Materialvergleich zwischen Sintermaterialien und Weichloten fiir
Hochtemperaturanwendungen

Im Rahmen dieser Arbeit wurde ein Vergleich der Temperaturwechselbestandigkeit von Verbindungsma-
terialien fiir Hochtemperaturanwendungen basierend auf dem aktuellen Stand der Technik durchgefiihrt.
Dazu wurden Testmodule mit drei unterschiedlichen Weichl6tlegierungen Pbgz,sSnsAgz,s, AugoSnzo und
AussGer1 aufgebaut und einem Temperaturschocktest (vgl. Kapitel 3.6.1) von -55 °C bis +150 °C unterzo-
gen. Auf diese Weise kdnnen die Materialien direkt mit den in dieser Arbeit untersuchten Sintermateria-
lien (Referenzmaterial & SAC-Sintermaterial) verglichen werden. Die Degradation der Verbindungsschicht
wurde dabei nach 500, 1000, 2000 und 3000 Zyklen mittels Hochtemperatur-Schertests bei 260 °C und
entsprechenden Querschliffen quantifiziert.

Als Testmodule wurden ebenfalls mechanische SiC-MOSFETs des Typs Cree CPM2-1700-0045B mit riick-
seitiger Ag-Metallisierung als Halbleiterbauelemente verwendet, die mit den zuvor aufgefiihrten Verbin-
dungsmaterialien auf silbermetallisierte SisNs-AMB-Substrate gefligt wurden, vgl. Kapitel 3.3.3. Die Pro-
ben wurden dabei entsprechend der Angaben des Materialherstellers prozessiert. Fiir jedes Material und
Zyklenanzahl wurden 14 Scherwerte erzeugt, deren Mittelwerte im nachfolgenden Fehlerbalkendia-
gramm dargestellt sind (Abbildung 75).
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Abbildung 75: Scherfestigkeit verschiedener Hochtemperatur-Verbindungsmaterialien nach erfolgtem Temperaturschocktest von
- 55 °C bis +150 °C

Bereits im Initialzustand unterscheiden sich die einzelnen Verbindungsmaterialien signifikant voneinan-
der. Beide eutektischen goldbasierten Lotverbindungen weisen eine Scherfestigkeit oberhalb von 60 MPa
auf. Dabei Uberstieg die Scherfestigkeit des Au-Ge-Lotes die maximale Scherkraft des Testgerates, sodass
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7.1 Passive beschleunigte Alterungstests

die Halbleiterbauelemente nicht abgeschert werden konnten. Die angegebene Festigkeit entspricht somit
dem Maximalwert des Schertesters. Das gesinterte Referenzmaterial verfiigt mit ca. 50 MPa ebenfalls
Gber eine hohe Scherfestigkeit gefolgt von dem SAC-Sintermaterial mit ca. 40 MPa. Die bleihaltige Lotver-
bindung mit 10 MPa zeigt hingegen eine sehr niedrige Scherfestigkeit. Grund dafiir ist die Schmelztempe-
ratur von 296 °C der nicht eutektischen Legierungszusammensetzung [19].

Der Verlauf der Scherfestigkeit Giber der steigenden Anzahl an Temperaturschockzyklen zeigt eine stark
unterschiedliche Schichtdegradation der einzelnen Verbindungsmaterialien. Selbst nach 3000 Zyklen
konnte kein SiC-Chip des Au-Ge-Lotes abgeschert werden. Dementsprechend konnte keine Abnahme der
Scherfestigkeit verzeichnet werden. Ein dhnliches Verhalten wurde fiir die Au-Sn-Lotverbindung festge-
stellt. Es wurde lediglich eine leichte Abnahme (ca. 4 %) der initialen Scherfestigkeit nach 3000 Zyklen
ermittelt. Das hochbleihaltige Lot zeigt hingegen eine kontinuierliche Degradation der Verbindungs-
schicht. Die von vornherein sehr niedrige Scherfestigkeit wurde infolge des TST um ca. 40 % reduziert.

Um die Ergebnisse des Schertests zu verifizieren und das Verhalten der Schichtdegradation zu verstehen,
wurden Querschliffe der zyklierten Proben erstellt. In Abbildung 76 sind dazu REM-Aufnahmen der drei
Weichlotmaterialien nach 2000 Zyklen aus dem Zentrum des SiC-Chips dargestellt. Wie aus den Ergebnis-
sen vom Scherversuch zu erwarten war, weist die Au-Ge-Lotverbindung (Abbildung 76 a) keine Anzeichen
einer Schichtdegradation auf. In dem eutektischen Gefiige sind weder Risse noch Delaminationen zu er-
kennen. Im Vergleich dazu konnten in der Au-Sn-Lotverbindung (Abbildung 76 b) vereinzelt vertikale Risse
beobachtet werden, die vom Substrat ausgehend in Richtung des SiC-Chips verlaufen. Auch in den beson-
ders stressempfindlichen Ecken der Chips konnten keine horizontalen Risse oder Delaminationen festge-
stellt werden. Die einzelnen vertikalen Risse schwachen die Verbindung nur minimal, sodass im Scherver-
such keine nennenswerte Degradation nachzuweisen war. Die Pb-Sn-Ag Létverbindung (Abbildung 76 c)
zeigt hingegen sowohl an den Chipecken als auch im Zentrum des SiC-Chips horizontale Risse, mit denen
die Abnahme der Scherfestigkeit erklart werden kann.

Abbildung 76: REM-Aufnahme der Querschliffe nach 2000 Zyklen im TST. a) gelotete Au-Ge-Schicht, b) gelotete Au-Sn-Schicht,
c) gelotete Pb-Sn-Ag-Schicht, d) gesinterte Ag-Schicht
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Wie bereits in Kapitel 4.3.2 und 4.3.3 beschrieben wurde, unterscheidet sich die Temperaturwechselbe-
standigkeit der untersuchten Sintermaterialien. Wahrend das Referenzmaterial zwischen 1000 und 3000
Zyklen einen starken Abfall (ca. 85 %) der Scherfestigkeit aufweist, ist fir das SAC-Sintermaterial lediglich
eine Abnahme, um ca. 22 % zu beobachten. Dennoch verfiigen die beiden Sintermaterialien im Vergleich
zu den goldbasierten Lotlegierungen tiber eine geringere Temperaturwechselbestandigkeit.

Die gewonnenen Erkenntnisse decken sich mit den Ergebnissen vergleichbarer Untersuchungen. Sowohl
[167] in passiven Temperaturwechseltests als auch [54] und [168] in aktiven Lastwechseltests haben Au-
Ge als Verbindungsmaterial von Halbleiterbauelementen auf Tragersubstraten als das Material mit der
hoéchsten Zuverldssigkeit identifiziert. Die Zuverldssigkeit gesinterter Ag-Schichten ist, wie in Kapitel 2.2.2
beschrieben, stark von den Sinterparametern abhéngig. [63] und [64] haben gezeigt, dass die Degradation
der Sinterschicht durch eine geeignete Prozessfiihrung stark reduziert werden kann und hdhere Zuverlas-
sigkeiten als flr bleihaltige oder goldbasierte Lote erreicht werden kénnen. Die fir diesen Materialver-
gleich verwendeten Sinterparameter waren mit 230 °C Sintertemperatur, 10 MPa Sinterdruck und 3 min
Sinterzeit eher am unteren Rand des Prozessfensters angesiedelt. Ungeachtet dessen konnte im Rahmen
dieser Arbeit gezeigt werden, dass die mechanische Zuverlassigkeit durch die Modifikation einer Silber-
sinterschicht mit SAC-Fullstoff signifikant gesteigert werden kann.

Vor diesem Hintergrund ist die Silbersintertechnologie im Vergleich zu den goldbasierten eutektischen
Lotlegierungen eine vielversprechende kostengiinstige Alternative zu den bisher verwendeten hochblei-
haltigen Lotlegierungen fiir Hochtemperaturanwendungen.

7.2  Elektrochemische Migration — SIR-Test

Die elektrochemische Migration des Referenzmaterials und des SAC-Sintermaterials wurde in Anlehnung
an die Testmethode IPC-TM-650 Nr. 2.6.3.3 [138] mit Hilfe eines SIR-Tests untersucht. Dabei wurde der
Oberflachenwiderstand des verwendeten Testlayouts in einer Klimakammer bei 85 °C Priftemperatur,
einer Luftfeuchtigkeit von 85 % und einer angelegten Spannung von 50 V iber einen Zeitraum von 1000 h
aufgezeichnet. In Abbildung 77 sind dazu zwei exemplarische Messkurven dargestellt, wobei eine Probe
tiber einen konstanten Oberflachenwiderstand verfiigt und eine deutlich ersichtliche Veranderung des
Oberflachenwiderstands aufweist, was als ein Indiz fiir Migrationsphdanomene angesehen werden kann.

Die Untersuchung des Migrationsverhaltens der beiden Sintermaterialien nach 1000 h im SIR-Test haben
ergeben, dass weder das Referenzmaterial noch das SAC-Sintermaterial unter den betrachteten Testbe-
dingungen Anzeichen von Migrationserscheinungen aufweisen. Die Oberflaichenwiderstandsmessung
ergab fir 9 bzw. 10 von 12 Proben fiir das Referenzmaterial respektive des SAC-Sintermaterials keine
Veranderung, vgl. Tabelle 15. Im Rahmen der anschlieBenden optischen Analyse der Proben konnte eben-
falls keine Migrationserscheinungen in Form von Migrationsbriicken identifiziert werden. Dennoch wei-
sen 3 bzw. 2 der jeweils 12 Proben des Referenzmaterials und des SAC-Sintermaterials Auffalligkeiten im
Verlauf ihres Oberflachenwiderstandes auf. Hierbei konnten durch die optische Analyse im Anschluss an
den SIR-Test einzelne Fremdstoffe auf den Testsubstraten lokalisiert werden, vgl. Abbildung 78. Es wird
vermutet, dass sich entlang dieser ein geschlossener Feuchtigkeitsfilm zwischen den Leiterbahnen gebil-
det hat, der zu einer Veranderung des Oberflaichenwiderstandes gefiihrt hat. Damit ist diese Fehlerursa-
che nicht auf das Migrationsverhalten der Sintermaterialien, sondern auf vorhandene Verunreinigungen
wahrend der Probenherstellung zurlickzufiihren. Demnach konnte keine Anfilligkeit der beiden Sinter-
materialien gegenliber elektrochemischer Migration festgestellt werden.
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Abbildung 77: Exemplarische Messkurven des Oberflachenwiderstands wahrend des SIR-Tests

Tabelle 15: Ubersicht der Ergebnisse und Fehlerursachen des SIR-Tests

Material Proben ohne verandertem Proben mit verandertem Fehlerursache
Oberflachenwiderstand Oberflachenwiderstand
Referenz 9/12 3/12 Kurzschluss der Leiterbah-
nen durch Fremdstoff
SAC-Sinter- 10/12 2/12 Kurzschluss der Leiterbah-
material nen durch Fremdstoff

Abbildung 78: Testsubstrat mit herstellungsbedingtem Artefakt, der zu einer Verdanderung des Oberflachenwiderstands gefiihrt
hat
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Shen et al. [136], Riva et al. [169] und Sabbah et al. [170] haben ebenfalls das elektrochemische Mig-
ratonsverhalten von Silbersintermaterialien analysiert. Im Vergleich zu den in dieser Arbeit durchgefihr-
ten Untersuchungen unterscheiden sich jedoch die Experimente in der angelegten Spannung, durch ein-
gesetzte Beschichtungsmaterialien und das verwendete Probenlayout. Aus diesem Grund sind die
Ergebnisse nur bedingt vergleichbar. Aus den Untersuchungen geht hervor, dass das Migrationsverhalten
durch eine Beschichtung der Sinterschicht signifikant verbessert werden kann. Weiterhin wurde beobach-
tet, dass mit steigender Spannung und kleiner werdendem Leiterbahnabstand der Migrationsprozess be-
schleunigt wird. Im Rahmen der hier durchgefiihrten SIR-Tests konnte weder fir das Referenzmaterial
noch fur das SAC-Sintermaterial Migrationserscheinungen beobachtet werden.

7.3  Aktiver Lastwechseltest

Im Rahmen dieser Arbeit wurden zwei unterschiedliche Demonstratoren mit Si-Diode auf Au-metallisier-
tem DCB-Substrat und mit SiC-MOSFET auf Ag-metallisiertem AMB-Substrat (vgl. Kapitel 3.3.3) im aktiven
Lastwechseltest (engl. Power Cycling Test - PCT) hinsichtlich der Zuverlassigkeit der Sinterfligeverbindung
untersucht, vgl. Kapitel 3.6.4. Dabei zielte die Analyse im anwendungsnahen PCT, neben der guten Per-
formance des SAC-Sintermaterials in den zuvor beschriebenen passiven Temperaturwechseltests (vgl. Ka-
pitel 4.3.2, 5.4.5 und 7.1.), auch auf die thermischen und elektrischen Eigenschaften ab. Zusatzlich wurde
die Lebensdauer der Sinterfligeverbindung im PCT anhand eines Die-Top-System® (DTS)-Moduls [82] er-
probt, welches durch eine neue Oberseitenkontaktierungstechnik die Verwendung von Cu-Bonddrdhten
im Gegensatz zu den gangigen Al-Bonddrahten erméglicht.

Aktiver Lastwechseltest mit Si-Diode auf DCB-Substrat

Die Lebensdaueruntersuchung anhand der gesinterten Demonstratoren mit Si-Diode auf Au-metallisier-
tem DCB-Substrat zeigen im aktiven Lastwechseltest eine vergleichbare Abhangigkeit zwischen der erziel-
ten Lebensdauer und dem verwendeten Sintermaterial, wie bereits in den passiven Temperaturwechsel-
tests beobachtet wurde. Die Ergebnisse des PCT sind in Abbildung 79 in einem Wahrscheinlichkeitsnetz
dargestellt. Dabei bestatigen die p-Wert von groRer 0,05, dass die ermittelten Versuchsdaten der Weibull-
Verteilung entsprechen. Wie anhand des Skalenparameters zu erkennen ist, betragt die Skala des SAC-
Sintermaterials ca. das 1,5-fache des Referenzmaterials. Damit sind nach ca. 900.000 Zyklen (Referenz)
bzw. nach ca. 1,3 Mio. Zyklen (SAC-Sintermaterial) 63,2 % der getesteten Demonstratoren ausgefallen.
Zudem weist das SAC-Material einen mehr als doppelt so groflen Formparameter auf. Damit verfiigt das
SAC-Sintermaterial nicht nur Uber eine wesentlich hohere Lebensdauer, sondern zusatzlich tber eine ge-
ringere Streuung der getesteten Demonstratoren. Ein auf Basis des Skalenparameters durchgefiihrter Sig-
nifikanztests ergab einen p-Wert von 0,002 und bestatigt damit den signifikanten Unterschied zwischen
den beiden Sintermaterialien. Damit wirkt sich die deutlich niedrigere Warmeleitfahigkeit des SAC-Sinter-
materials (vgl. Kapitel 4.2.2) nicht negativ auf die Lebensdauer im aktiven Lastwechseltest aus. Viel mehr
konnte auf dem Teststand im Initialzustand statistisch kein signifikanter Unterschied des Warmewider-
standes der gesinterten Demonstratoren unabhéangig vom Sintermaterial nachgewiesen werden.
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Abbildung 79: Wahrscheinlichkeitsnetz zum Vergleich des Referenzmaterials und des SAC-Sintermaterials im PCT anhand des De-
monstrators mit Si-Diode

Wie bereits in Kapitel 3.6.4 beschrieben, kdnnen beim PCT zwei verschiedene Fehlerursachen messtech-
nisch erfasst werden. Zum einen kann ein Anstieg der Vorwartsspannung beobachtet werden, der auf
defekte Bonddrahte zurtickzufiihren ist. Andererseits kann eine Erhéhung des thermischen Widerstandes
der Sinterschicht beobachtet werden, der sich infolge von Rissen oder der Delamination der Sinterschicht
ergibt.

In dem vorliegenden PCT konnte die Ausfallursache, wie aus Tabelle 16 zu entnehmen ist, iberwiegend
auf einen Anstieg der Vorwartsspannung Vce von liber 5 % zurtickgefihrt werden (je Sintermaterial 5 von
6 Modulen), der auf ein Versagen der Oberseitenkontaktierung hindeutet. Zudem wurde fir das Refe-
renzmaterial neben dem Anstieg der Vorwartsspannung ebenfalls eine Zunahme des Warmewiderstands
beobachtet, der allerdings lediglich in einem Fall (1 von 6) zum Ausfall des Bauteils fiihrte. Der Anstieg des
Warmewiderstands deutet dabei auf die Degradation der Fligeverbindung hin, sodass die Verlustwarme
des Halbleiterbauelements nicht mehr effektiv abgefiihrt werden kann. Der Verlauf der Vorwartsspan-
nung Vce und des Warmewiderstands Ri wahrend des PCT sind exemplarisch fiir das Referenzmaterial
und das SAC-Sintermaterial in Abbildung 80 dargestellt. Anhand des Kurvenverlaufs des Referenzmaterials
(a) ist eindeutig das Versagen der Oberseitenkontaktierung in Verbindung mit der Degradation der Sin-
terschicht zu erkennen. Dabei kennzeichnen die sprunghaften Anstiege im Spannungsverlauf gegen Tes-
tende den Verlust einzelner Bonddrahte. Zudem ist nach ca. 50.000 Zyklen eine kontinuierliche Zunahme
des Warmewiderstandes zu verzeichnen. Im Gegensatz dazu steigt die Vorwartsspannung des SAC-Sinter-
materials (b) wesentlich langsamer an, wahrend kaum eine Verdnderung des Warmewiderstandes beo-
bachtet werden konnte. Vielmehr ist zunachst sogar eine geringe Abnahme des R bis ca. 1 Mio. Zyklen
zu erkennen.
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Tabelle 16: Ubersicht der im aktiven Lastwechseltest aufgetretenen Ausfallkriterien

Material 5 % Anstieg 20 % Anstieg Kommentar
von Vce von Rin
Referenz 5/6 1/6 Neben dem Vce Anstieg ist stets ein Anstieg des
Rth zu verzeichnen
SAC-Sinterma- 5/6 - Minimaler Anstieg des Rth, Testabbruch nach
terial 1,5 Mio. Zyklen
130 130
120 120
2 -
g g
2 110 110
g F—i/’l// 2
100 100
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Abbildung 80: Exemplarischer Verlauf der Vorwértsspannung Vce und des Warmewiderstands Ri wahrend des PCT fir das Refe-
renzmaterial (a) und das SAC-Sintermaterial (b)

Um die Ausfallursache identifizieren zu kdnnen, wurden die Demonstratoren im Anschluss an den PCT
optisch sowie mittels C-SAM als auch Querschliffen ndher untersucht. Die optischen Aufnahmen in Abbil-
dung 81 zeigen sowohl fiir das Referenzmaterial (a) als auch das SAC-Sintermaterial (b) deutliche Anzei-
chen fiir die Ermidung der Oberseitenkontaktierung in Form von Bonddrahtabhebern. Zudem ist vom
Rand des DCB-Substrates in Richtung der Si-Diode ein Riss durch das Metall-Keramik-Substrat zu erken-
nen. Die Ergebnisse der C-SAM Untersuchung in Abbildung 82 verifizieren die mittels optischer Analyse
identifizierten Schadigungen. Dabei ist je Sintermaterial ein Demonstrator im Initialzustand und am Tes-
tende nach ca. 1,2 Mio. Zyklen abgebildet. Neben der Ermiidung der oberseitigen Bondverbindung und
dem Riss im DCB-Substrat ist insbesondere fiir das Referenzmaterial (a) eine kreisformige Degradation
der Flugeverbindung im Zentrum der Si-Diode als auch im geringen MalRe am Rand zu erkennen. Im Ge-
gensatz dazu zeigt das SAC-Sintermaterial lediglich eine geringe Verdnderung der Fligeverbindung im
Zentrum der Si-Diode. Die Ermidung der oberseitigen Bondverbindung sowie der Riss im DCB-Substrat
sind ebenfalls zu verzeichnen.
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Abbildung 81: Versagen der Oberseitenkontaktierung in Form von Bonddrahtabhebern gepaart mit Bruch des DCB-Substrates.
a) Referenz, b) SAC-Sintermaterial

Ergdnzend zu den C-SAM Untersuchungen wurden Querschliffe zundchst mechanisch prapariert und mit-
tels LM-Mikroskop dokumentiert. Wie anhand der Gefligeaufnahmen zu erkennen ist, zeigt das Referenz-
material vom Rand der Si-Diode ausgehend einen ca. 250 um langen Anriss entlang der Chipmetallisie-
rung, vgl. Abbildung 83 a. Im Zentrum des Halbleiterbauteils haben sich sowohl horizontale Risse in der
Sinterschicht nahe der Si-Diode als auch Delaminationen innerhalb der Chipmetallisierung gebildet. Im
Ubergangsbereich zwischen Rand und Mitte konnten keine Anzeichen von Materialermiidung der Sinter-
schicht beobachtet werden. Damit korrelieren die Ergebnisse der Schliffuntersuchung sehr gut mit denen
der C-SAM Untersuchung. Zudem ist ein groRer vertikaler Riss durch das Kupfer des DCB-Substrates zu
erkennen, der sich bemerkenswerter Weise nicht in der Sinterschicht fortsetzt, sondern am Ubergang
zwischen Au-Endoberflache und Sinterschicht zu stoppen scheint. Im Vergleich dazu zeigt das SAC-Sinter-
material in Abbildung 83 b keine Spuren von Schichtdegradation. Es haben sich weder Risse noch Delami-
nationen der Chipmetallisierung gebildet. Lediglich die zuvor beobachteten Risse durch die Keramik und
das Kupfer des DCB-Substrates sind ebenfalls deutlich ersichtlich.

Initialzustand Testende nach ca. 1.2 Mio Lastwechseln

Bondkotaktierung

Degradation der
Sinterverbindung

Riss im
DCB-Substrat

'
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Bondkontaktierung
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Abbildung 82: C-SAM Aufnahmen des Referenzmaterials (a) und des SAC-Sintermaterials (b) vor und nach dem Lastwechseltest
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Linker Randbereich der Si-Diode Mitte der Si-Diode

Referenz

SAC

\ . y 50 pm

b)

Abbildung 83: LM-Gefligeaufnahmen des Referenzmaterials (a) und des SAC-Sintermaterials (b) innerhalb des Demonstrators mit
Si-Diode nach ca. 1,2 Mio. Zyklen im aktiven Lastwechseltest

Um sicher zu stellen, dass durch die mechanische Probenpraparation keine Risse verschmiert wurden und
somit eine Fehlinterpretation der Querschliffe erfolgte, wurden die Proben zusatzlich ionenpoliert und
REM-Aufnahmen angefertigt. Dabei konnten alle zuvor identifizierten Degradationserscheinungen des Re-
ferenzmaterials in hoher Qualitdt und ohne jegliche Praparationsartefakte abgebildet werden, vgl. Abbil-
dung 84 a. Zudem konnte durch die lonenpolitur nachgewiesen werden, dass sich die vertikalen Risse im
Cu des DCB-Substrates in der Sinterschicht fortsetzen und sich mit den horizontal verlaufenden Rissen

vereinen.

N
C
o AT
t‘q;) Horizontaler &
3] Y vertikale Risse in
o der Sinterschicht
50.0pm

(@) Feiner horizontaler &
f,(, vertikaler Riss in

der Sinterschicht

Riss im Cu des | - —
DCB-Substrat

SU5000 5.0kV 5.5mm x900 BSE-ALL 50Pa 50.0pm SU5000 5.0kV 5.7mm x1.00k BSE-ALL 50Pa

b)

Abbildung 84: lonenpolierte Querschliffe des Referenzmaterials (a) und des SAC-Sintermaterials (b) im Zentrum der Si-Diode nach
ca. 1,2 Mio. Zyklen im aktiven Lastwechseltest

118



7.3 Aktiver Lastwechseltest

Im Gegensatz dazu scheinen sich die vertikalen Risse des DCB-Substrates tatsdchlich nur in geringem
MalRe in der Sinterschicht des SAC-Sintermaterials fortzusetzen, vgl. Abbildung 84 b. Sonstige Degrada-
tionserscheinungen konnten aber auch mittels lonenpolitur nicht beobachtet werden. Auffallig ist an die-
ser Stelle, dass die vertikalen Risse im DCB-Substrat sowohl fiir das Referenzmaterial als auch das SAC-
Sintermaterial bevorzugt an den Korngrenzen des Kupfers an der Substratoberflache auftreten.

Aktiver Lastwechseltest mit SiC-MOSFET auf AMB-Substrat

Im aktiven Lastwechseltest der Demonstratoren mit SiC-MOSFET auf AMB-Substrat wurde die Obersei-
tenkontaktierung im Vergleich zu dem vorherigen PCT mittels AlCu-Bandchen realisiert (vgl. Kapitel 3.3.3).
Dabei hat sich gezeigt, dass sowohl fiir das Referenzmaterial als auch das SAC-Sintermaterial bereits nach
durchschnittlich ca. 140.000 Lastwechseln ein Spannungsanstieg Vos von grofRer 5 % erreicht wurde. Wie
zuvor im PCT mit dem Demonstrator mit Si-Diode aufgezeigt, ist der Spannungsanstieg auf die Ermiidung
der Oberseitenkontaktierung zuriickzufiihren. Bei einer optischen Uberpriifung der Testmodule konnten
klare Anzeichen flr die Degradation der Bondkontakte in Form von Bandchenabhebern identifiziert wer-
den, vgl. Abbildung 85 a. Die Ausfallursache trat dabei sowohl fiir das Referenzmaterial als auch das SAC-
Sintermaterial auf. Eine Signifikanzanalyse basierend auf den Skalenparametern bestatigte mit einem p-
Wert von 0,29, dass kein signifikanter Unterschied zwischen den beiden Sintermaterialien vorliegt und
damit die Ausfallursache rein mit der Degradation der Oberseitenkontaktierung begriindet werden kann.
Das Versagen der hier verwendeten AlCu-Bandchen tritt demzufolge im Vergleich zum CucorAl-Bonddraht
des vorherigen PCT mit Si-Diode um ca. den Faktor 10 friiher auf. Aus diesem Grund wurde die gesamte
Oberseitenkontaktierung erneuert, wie aus Abbildung 85 b zu entnehmen ist. Dabei wurden die anfalligen
AlCu-Bandchen durch die zuvor verwendeten CucorAl-Bonddrahte ersetzt und zusatzlich der Al-Bond-
draht des Gate-Kontaktes erneuert. Bedauerlicherweise wurden alle Proben des Referenzmaterials wah-
rend des erneuten Drahtbondprozesses beschadigt und konnten daher nicht weiter im PCT getestet wer-
den. Ebenfalls wurden drei der fiinf Demonstratoren des SAC-Sintermaterials beschadigt, sodass der PCT
lediglich mit den verbliebenen zwei Demonstratoren fortgefiihrt werden konnte.

AlCu-Bandchen 4
-abheber

Abbildung 85: Versagen der Oberseitenkontaktierung in Form von Abhebern der AlCu-Bdndchen (a) sowohl bei dem Referenzma-
terial als auch dem SAC-Sintermaterial. SiC-MOSFET-Demonstrator mit nachgebondeten CucorAl-Bonddrdhten
(b) nach ca. 140.000 Zyklen im PCT.

Nach der Wiederaufnahme des PCT mit der erneuerten Oberseitenkontaktierung wurde der Lastwechsel-
test nach weiteren 1,9 Mio. Zyklen abgebrochen, nachdem wahrend dieser Testdauer keines der definier-
ten Ausfallkriterien erreicht wurde. In Kombination mit dem vorangegangenen PCT haben die beiden ver-
blieben Demonstratoren in Summe ca. 2 Mio. aktive Lastwechsel durchlaufen. Eine konkrete Auswertung
der charakteristischen Lebensdauer kann aufgrund der Schadigung der Demonstratoren wahrend des
Nachbondprozesses und wegen des Testabbruchs ohne einen Ausfall nicht bestimmt werden.
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7 Zuverlassigkeit

Die im Anschluss an den PCT durchgefiihrte Untersuchung mittels C-SAM und metallografischen Quer-
schliffen bestatigen die herausragende Performance des SAC-Sintermaterials im aktiven Lastwechseltest.
In Abbildung 86 sind C-SAM Aufnahmen der beiden Module vor und nach dem PCT dargestellt. Anhand
dieser ist zu erkennen, dass keinerlei Risse oder Delamination der Fligeverbindung aufgetreten sind. Le-
diglich in der Flgeverbindung des Demonstrators 1 (a) ist eine Veranderung der Sinterschicht zu erken-
nen. Es wird vermutet, dass sich dhnlich wie bei dem Demonstrator mit Si-Diode lediglich feine, eher ver-
tikale Risse in der Sinterschicht gebildet haben, die sich zu diesem Zeitpunkt allerdings noch nicht negativ
auf die Funktion des SiC-MOSFET auswirken.

Initialzustand Testabbruch nach ca. 2 Mio. Lastwechseln

I A G T S N Tt W

ML Y e Y TR AL N e 4

Veranderung der
D Fugeverblndung

Abbildung 86: C-SAM Aufnahmen des SAC-Sintermaterials zu Beginn und nach Abbruch des Lastwechseltests nach ca. 2 Mio. Last-
wechsel: a) Demonstrator 1 mit geringer Verdanderung der Fligeverbindung nach dem PCT, b) Demonstrator 2
ohne merkliche Veranderungen der Fugeverbindung

Die metallografische Schliffanalyse des Demonstrators 2 in Abbildung 87 verifiziert die Ergebnisse der C-
SAM Untersuchung. Die Fligeschicht des SAC-Sintermaterials weist keine Anzeichen einer Schichtdegra-
dation in Form von Rissen oder Delaminationen auf. Anhand der Gefligeaufnahme ist lediglich ein Riss
auBerhalb des SiC-MOSFET zu sehen, der sich nicht unterhalb des Chips fortsetzt.

a) b)

Abbildung 87: LM-Aufnahmen des Demonstrators 2: a) Linker Randbereich des SiC-MOSFET, b) Mitte des SiC-MOSFET
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7.3 Aktiver Lastwechseltest

Aktiver Lastwechseltest mit DTS-Modul

Fir die Lebensdaueruntersuchung im aktiven Lastwechseltest der DTS-Module wurden Si-IGBT des Typs
RIP6511JWT von Renesas auf vergoldete DCB-Substrate aufgesintert, vgl. Abbildung 88. Im Vergleich zu
der gangigen Oberseitenkontaktierung mittels Al-Bonddrahten, wurde wahrend des Sinterprozesses des
Halbleiterbauelementes insitu eine goldmetallisierte Kupferfolie (Heraeus Die Top System®) mit einer Di-
cke von 50 um oberseitig auf den vergoldeten Emitterkontakt des Si-IGBT aufgesintert. Als Sintermateri-
alien fir die Anbindung des Si-IGBT auf dem DCB-Substrat und fir die Befestigung der Kupferfolie wurde
neben dem SAC-Sintermaterial ebenfalls das Referenzmaterial verwendet. Die als Ausgleichsschicht zu-
satzlich aufgebrachte Kupferfolie ermdoglicht die Verwendung von Cu-Bonddraht, welcher sich durch eine
hohere Stromtragfahigkeit und Zuverlassigkeit im Vergleich zu herkdmmlichen Al-Bonddrahten auszeich-
net, vgl. Kapitel 2.2.4. Als Oberseitenkontaktierung wurden demzufolge acht 400 um dicke Cu-Bonddréhte
(PowerCu Soft) fur die Emitterkontaktierung und ein 300 um dicker Al-Bonddraht (Al-H11) fir den Gate-
Anschluss verwendet. Aufgrund dieses Modulaufbaus und der damit einhergehenden steigenden Lebens-
dauer, wurden die Module mittels SnAgs-Lot auf vernickelte Cu-Bodenplatten geldtet. Auf diese Weise
konnte eine direkte Kiihlung auf dem Teststand ohne zusatzliche TIM-Materialien ermoglicht werden, bei
der die Bodenplatten unterseitig direkt von dem Kithimedium umstromt wurden. Durch die Verwendung
einer Direktkiihlung konnte ein groRerer Temperaturhub ermdéglicht werden, wodurch die Testdauer re-
duziert werden konnte. Der PCT wurde ebenfalls als PCsec-Test mit der gleichen Heizdauer von 1 s und
einer Abkiihldauer von 2 s durchgefiihrt. Als Laststrom wurden 185 A angelegt, sodass sich bei einer Kihl-
temperatur Tmin von 40 °C ein Temperaturhub AT von 130 K einstellte. Die Kontaktierung der Testmodule
erfolgt sowohl fir den Laststrom als auch den Messstrom analog zu den vorausgegangenen Lastwechsel-
test Uber Federkontakte.

i 1 F Sinterpaste

a) b)

Abbildung 88: Darstellung eines DTS-Moduls im realen Aufbau (a) und einer schematischen Animation (b) [171]
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Abbildung 89: Wahrscheinlichkeitsnetz zum Vergleich des Referenzmaterials und des SAC-Sintermaterials im PCT anhand der DTS-
Module

Die Ergebnisse der DTS-Module im aktiven Lastwechseltest sind in Abbildung 89 in Form eines Wahr-
scheinlichkeitsnetzes dargestellt. Wie anhand der p-Werte von groRer 0,05 zu erkennen ist, folgen die
Versuchsergebnisse einer Weibullverteilung. Im Zuverlassigkeitstest zeigt sich analog zu den vorangegan-
genen aktiven als auch passiven Temperaturwechseltests, dass die DTS-Module, deren Halbleiterbauele-
ment und Kupferfolie mit dem SAC-Sintermaterial befestigt wurden, iber eine um den Faktor 1,76 héhere
Lebensdauer verfiigt. Wahrend der Skalenparameter der DTS-Module mit dem Referenzmaterial lediglich
rund 200.000 Zyklen entspricht, verfiigen die DTS-Module mit dem SAC-Sintermaterial Gber eine charak-
teristische Lebensdauer von rund 350.000 Zyklen. Zudem haben zwei der sechs getesteten Module des
SAC-Sintermaterials am Testende nach 400.000 Zyklen keines der definierten Ausfallkriterien erreicht. Der
Formfaktor der beiden Sintermaterialien unterscheidet sich nur marginal, sodass das SAC-Sintermaterial
bei einer wesentlich hoheren Lebensdauer (iber eine vergleichbare Streuung der Modulausfalle wie das
Referenzmaterial verfligt. Ein auf Basis des Skalenparameters durchgefiihrter Signifikanztest ergab einen
p-Wert von 0,000 und bestatigt damit den signifikanten Unterschied zwischen den beiden Sintermateria-
lien. Damit wirkt sich die deutlich niedrigere Warmeleitfahigkeit des SAC-Sintermaterials (vgl. Kapitel
4.2.2) auch in Kombination mit den getesteten DTS-Modulen nicht negativ auf die Lebensdauer im aktiven
Lastwechseltest aus. Viel mehr konnte auf dem Teststand im Initialzustand statistisch kein signifikanter
Unterschied des Warmewiderstandes der gesinterten Demonstratoren unabhangig vom Sintermaterial
nachgewiesen werden.
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7.3 Aktiver Lastwechseltest

Tabelle 17: Ubersicht der im aktiven Lastwechseltest aufgetretenen Ausfallkriterien

Material 5 % Anstieg 20 % Anstieg Kommentar
von VCE von Rth
Referenz 12/12 - Neben dem VCE Anstieg ist stets ein Anstieg des Rth zu
verzeichnen
SAC-Sinter- 4/6 - Neben dem VCE Anstieg ist stets ein Anstieg des Rth zu
material verzeichnen, Testabbruch nach 400.000 Zyklen

Als Ausfallursache konnte fiir alle Module sowohl des Referenzmaterials als auch des SAC-Sintermaterials
ein Anstieg der Vorwartsspannung von 5 % verzeichnet werden, vgl. Tabelle 17. Wie aus Abbildung 90
hervorgeht, zeichnet sich mit dem Anstieg der Vorwartsspannung ebenfalls ein Anstieg des Warmewider-
stands ab. Im Gegensatz zum Kurvenverlauf der Si-Diode sind allerdings keine stufenférmigen Spriinge zu
erkennen, die auf ein Versagen der Oberseitenkontaktierung hindeuten. Anhand einer rein optischen Be-
gutachtung der getesteten Module konnte auRer einer oxidativen Verfarbung des DTS bzw. der Kupfer-
bonddrahte keine Veranderung festgestellt werden. Ein Versagen durch Bonddrahtabheber konnte nicht
nachgewiesen werden, vgl. Abbildung 91. Viel mehr konnte durch die nachfolgende C-SAM Untersuchung
die Ausfallursache in einer Delamination zwischen dem DTS und dem Si-IGBT lokalisiert werden. Wahrend
bei dem DTS-Modul im Initialzustand in Abbildung 92 a die vollflachige Anbindung des DTS zu erkennen
ist, ist bei den Modulen, die aufgrund des Spannungsanstiegs ausgefallen sind, eine vollstandige Delami-
nation des DTS zu sehen (Abbildung 92 b, c). Das Modul des SAC-Sintermaterials, welches wahrend des
PCT nicht ausgefallen ist, weist hingegen lediglich eine teilweise Delamination des DTS auf, vgl. Abbildung
92 d. Der ermittelte Spannungsverlauf korreliert damit gut mit der detektierten Degradation der Sinter-
schicht zwischen DTS und dem Si-IGBT.
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Abbildung 90: Exemplarischer Verlauf der Vorwértsspannung Vce und des Warmewiderstands R wahrend des PCT fir das Refe-
renzmaterial (a) und das SAC-Sintermaterial (b)
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7 Zuverlassigkeit

Abbildung 91: Oxidation der Cu-Folie sowie der Cu-Bonddrdhte am Beispiel eines DTS-Moduls nach dem aktiven Lastwechseltest

Abbildung 92: C-SAM Aufnahmen der DTS-Module vor und nach dem PCT: a) DTS-Modul im Initialzustand, b) Delamination des
DTS nach ca. 200.000 Zyklen des Referenzmaterials, c) Delamination des DTS nach ca. 300.000 Zyklen des SAC-
Sintermaterials, d) Teilweise Delamination des DTS nach 400.000 Zyklen eines Moduls mit SAC-Sintermaterial,
welches keines der Ausfallkriterien bis zum Testende erreicht hat

Ergdnzend zu den C-SAM Untersuchungen wurden metallografische Querschliffe diagonal durch den Si-
IGBT hergestellt und mittels LM-Mikroskop dokumentiert. Mit Hilfe der Schliffanalyse sollte ein besseres
Verstandnis des Schadigungsmechanismus der DTS-Module bzw. der im C-SAM beobachteten Delamina-
tion des DTS generiert werden. Wie anhand der Gefligeaufnahmen in Abbildung 93 und Abbildung 94 zu
erkennen ist, weisen die Sinterverbindungen zwischen dem Si-IGBT und dem DCB-Substrat sowohl fiir das
Referenzmaterial als auch das SAC-Sintermaterial keine Anzeichen einer Schichtdegradation in Form von
Rissen oder Delaminationen auf. Die Ausfallursache ist wie anhand der SAM-Untersuchung zu erwarten
war und aus den Abbildung 93 b und Abbildung 94 b zu entnehmen ist, auf eine Delamination des DTS
zurtickzufihren. Wahrend bei dem Referenzmaterial eine Delamination der Sinterschicht zwischen DTS
und Si-IGBT entlang der Al-Ni-Au-Metallisierung aufgetreten ist, weist das DTS-Modul des SAC-Sinterma-
terials Riickstande der zerriitteten Oberseitenmetallisierung auf.
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Abbildung 93: LM-Gefligeaufnahmen der Sinterverbindung des Referenzmaterials zwischen dem Si-IGBT und dem DCB-Substrat
nach ca. 180.000 Zyklen im PCT: a) Linker Randbereich des Si-IGBT, b) Mitte des Si-IGBT mit oberseitiger Ni-Au-
Metallisierung
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Abbildung 94: LM-Gefligeaufnahmen der Sinterverbindung des SAC-Sintermaterials zwischen dem Si-IGBT und dem DCB-Substrat
nach ca. 350.000 Zyklen im PCT: a) Linker Randbereich des Si-IGBT, b) Mitte des Si-IGBT mit zerrutteter Al-Ni-Au-
Metallisierung

Beim Betrachten der Verbindung zwischen DTS und Si-IGBT wird die mittels C-SAM identifizierte Ausfall-
ursache nochmals klar ersichtlich. Die in Abbildung 95 dargestellten Schliffbilder der Sinterverbindung des
Referenzmaterials zwischen DTS und Si-IGBT weisen eine vollstandige Delamination zwischen der Sinter-
schicht und der Al-Ni-Au-Metallisierung auf. Der mechanische als auch der elektrische und thermische
Kontakt sind damit in der vorliegenden Schliffebene nicht mehr gegeben. Ein dhnliches Materialversagen
konnte fur das DTS-Modul mit dem SAC-Sintermaterial beobachtet werden. Hierbei konnte allerdings die
Ausfallursache auf das Versagen der Al-Ni-Au-Metallisierung des Si-IGBT zurtickgefiihrt werden. Genauer
auf einen kohasiven Rissverlauf innerhalb der Al-Schicht. Wie aus Abbildung 96 zu entnehmen ist, ist so-
wohl im linken Randbereich als auch in der Mitte des DTS der mechanische als auch der elektrische und
thermische Kontakt in der vorliegenden Schliffebene nicht mehr gegeben. Im rechten Randbereich ist hin-
gegen noch die intakte Verbindung zu erkennen. Damit ist die Ausfallursache nicht auf das Versagen der
Sinterverbindung, sondern auf die Degradation der Al-Metallisierung des Si-IGBT zurtickzufihren.
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Delamination zwischen Al-Ni-Au
Metallisierung und Sinterschicht

Abbildung 95: LM-Gefligeaufnahmen der Sinterverbindung des Referenzmaterials zwischen dem Si-IGBT und dem DTS nach ca.
180.000 Zyklen im PCT. Durchgéngiger Delamination zwischen Al-Ni-Au-Metallisierung und Sinterschicht vom
linken Randbereich des DTS (a), Gber die Mitte (b) bis hin zum rechten Randbereich (c)

Versagen der Al-Ni-Au
Metallisierung des Si-IGBT

a) b)

Abbildung 96: LM-Gefligeaufnahmen der Sinterverbindung des SAC-Sintermaterials zwischen dem Si-IGBT und dem DTS nach ca.
350.000 Zyklen im PCT. Fortgeschrittene Schadigung der Al-Ni-Au-Metallisierung im linken Randbereich und in
der Mitte des DTS (a, b). Intakte Verbindung des rechten Randbereichs (c)

Ergdnzend zu der identifizierten Ausfallursache der DTS-Module zeigen die Schliffaufnahmen in Abbildung
97 die Oberseitenkontaktierung mittels Cu-Bonddraht. Wahrend die Hauptausfallursache von géngigen
Oberseitenkontaktierungen mittels Al-Bonddraht das Versagen der Bondverbindung ist, zeigen die Bond-
verbindungen sowohl des Referenzmaterials (a) als auch des SAC-Sintermaterials (b) lediglich einen klei-
nen eher vertikalen Riss durch das DTS und kein Versagen in Form eines Drahtabhebers. Zudem sind noch-
mals gut die intakte Verbindungsschicht zwischen Si-IGBT und DCB-Substrat als auch die Delamination
zwischen Sinterschicht und Al-Ni-Au-Metallisierung des Referenzmaterials (a) bzw. der degradierten Al-
Metallisierung des SAC-Sintermaterials (b) zu erkennen. AuBRerdem weist die Sinterschicht des SAC-Sin-
termaterials unterhalb der Bondverbindung zusatzlich Risse innerhalb der Verbindungsschicht auf, die al-
lerdings nur lokal aufzufinden sind.
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Cu-Bonddraht

Delamination zwischen Al-Ni-Au
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Abbildung 97: LM-Aufnahmen der Oberseitenkontaktierung mittels Cu-Bonddraht: a) Referenzmaterial, b) SAC-Sintermaterial

Die Untersuchungen der Zuverldssigkeit der drei unterschiedlichen Demonstratoren im aktiven Lastwech-
seltest haben gezeigt, dass die charakteristische Lebensdauer des SAC-Sintermaterials im Vergleich zum
Referenzmaterial signifikant gesteigert werden konnte. Unabhéangig davon korrelieren die Ergebnisse der
klassischen Ag-Sinterschicht mit den Erkenntnissen vergleichbarer Untersuchungen.

Angaben zu der Lebensdauer von klassischen Silbersinterverbindungsschichten variieren stark in Abhan-
gigkeit der Testbedingungen, der Testmodule sowie der verwendeten Sinterparameter, welche die Eigen-
schaften der Sinterschicht signifikant beeinflussen. Daher findet sich in der Literatur eine breite Spanne
an Lebensdauerangaben fiir gesinterte Fligeverbindungen, die von 45.000 Zyklen [168] bis zu iber 4 Mio.
Zyklen [172] reichen. Hinsichtlich alternativer Oberseitenkontaktierungen hat Jiang et al. [81] die Zuver-
Iassigkeit von Modulen mit DTS und Cu-Bonddraht in ahnlicher Weise zu den in dieser Arbeit durchgefiihr-
ten Lastwechseltests untersucht. Mit Hilfe des DTS als Ausgleichsschicht und den Cu-Bonddrdhten konnte
die Lebensdauer gegeniiber der herkdmmlichen Oberseitenkontaktierung mittels Al-Bonddraht um den
Faktor von 67 gesteigert werden. Im Vergleich zu gangigen Lotmaterialien haben zahlreiche Studien ge-
zeigt, dass mit Silbersinterverbindungen eine wesentlich héhere Lebensdauer erzielt werden kann [168,
172].

7.4 Zusammenfassung und Diskussion

Mit den in dieser Arbeit durchgefiihrten Zuverlassigkeitsuntersuchungen sowohl in passiven als auch ak-
tiven Temperaturwechseltests konnte eine vergleichbare Abhangigkeit zwischen der erreichten Lebens-
dauer und dem verwendeten Sintermaterial festgestellt werden.

Im schroffen Temperaturschocktest (TST) zwischen -55 °C und 150 °C erreichte das Referenzmaterial nach
ca. 1750 Zyklen das definierte Ausfallkriterium (50 % Festigkeitsabfall) und verfiigte am Testende nach
3000 Zyklen lediglich Gber eine verbleibende Haftfestigkeit von weniger als 10 MPa. Das SAC-Sintermate-
rial zeigte hingegen nur eine geringe Veranderung der initialen Scherfestigkeit, sodass die Haftfestigkeit
nach 3000 Zyklen um ca. 22 % gesunken ist. Wahrend das Referenzmaterial eine starke Degradation der
Sinterschicht in Form eines durchgangigen Risses aufweist, haben sich bei dem SAC-Sintermaterial ledig-
lich vereinzelt feine Risse innerhalb der Sinterschicht gebildet.
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Im standardisierten Temperaturwechseltest (TCT) des Automotivbereichs konnte ebenfalls eine unter-
schiedlich stark ausgeprdgte Veranderung der Haftfestigkeit in Abhdngigkeit des verwendeten Sinterma-
terials beobachtet werden. Insgesamt war der Grad der Schichtdegradation allerdings aufgrund des mil-
deren Temperaturwechsels fir beide Sintermaterialien weniger stark ausgepragt, sodass die
Haftfestigkeit des Referenzmaterials nach 3000 Zyklen noch ca. 33 MPa betrdgt und die Festigkeit des
SAC-Sintermaterials keine signifikante Veranderung aufweist.

Analog zu den passiven Temperaturwechseltests konnte in drei voneinander unabhdngigen aktiven Last-
wechseltests unter der Verwendung unterschiedlicher Demonstratoren (Si-Diode, SiC-MOSFET, DTS-Mo-
dul) eine signifikante Steigerung der charakteristischen Lebensdauer des SAC-Sintermaterials gegeniiber
des Referenzmaterials nachgewiesen werden. Damit konnte gezeigt werden, dass sich die deutlich nied-
rigere Warmeleitfahigkeit des SAC-Sintermaterials (vgl. Kapitel 4.2.2) nicht negativ auf die Lebensdauer
im aktiven Lastwechseltest auswirkt. Viel mehr konnte auf dem Teststand im Initialzustand statistisch kein
signifikanter Unterschied des Warmewiderstandes der gesinterten Demonstratoren unabhangig vom Sin-
termaterial nachgewiesen werden.

Im Oberflachenwiderstandstest (SIR-Test), bei dem das elektrochemische Migrationsverhalten untersucht
wurde, konnten weder fiir das Referenzmaterial noch fiir das SAC-Sintermaterial Anzeichen von Migrati-
onserscheinungen in Form von Kurzschlussbriicken beobachtet werden. Damit zeigt das SAC-Sintermate-
rial gegenliber dem Referenzmaterial kein erhdhtes Ausfallrisiko aufgrund von elektrolytischen Korrosi-
onserscheinungen.
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Die Silbersintertechnologie hat sich seit Mitte der 2000er Jahre zu einer vielversprechenden alternativen
Verbindungstechnik entwickelt. Silbersinterverbindungen zeichnen sich insbesondere durch ihre hervor-
ragenden thermischen und elektrischen Eigenschaften, ihre hohe Schmelztemperatur, der groffen mecha-
nischen Festigkeit sowie der daraus resultierenden héheren Zuverlassigkeit im Vergleich zu géngigen Lot-
materialien aus. Ungeachtet dessen steigen die Anforderungen zukiinftiger Leistungsmodule hinsichtlich
ihrer Zuverlassigkeit und Lebensdauer sowie ihrer Kosteneffizienz weiter an. Aus diesem Grund wird ver-
sucht die Sinterverbindungsschichten angesichts ihrer Temperatur- und Temperaturwechselbestandigkeit
gezielt mit metallischen oder keramischen Fillstoffmaterialien zu optimieren und zeitgleich die Material-
kosten durch einen verringerten Silbergehalt zu senken. Ziel dieser Arbeit war es, klassische Silbersinter-
verbindungen systematisch durch nicht-silber Fillstoffe unter der Verwendung eines moderaten Sinter-
prozesses zu modifizieren. Im Zentrum der Untersuchung der mit Fillstoffen versehenen Sintermate-
rialien stand insbesondere die Zuverlassigkeit der Verbindungsschicht fiir zuklnftige Leistungsmodule mit
SiC-Halbleiterbauelementen im Fokus.

Zu diesem Zweck wurde zundchst eine Auswahl an unterschiedlichen Fillstoffen festgelegt, die sich in
ihrem Material oder Pulvertyp unterscheiden (Cu, SiC, ZrO2, SAC, In). Die Auswahlkriterien gingen dabei
aus verschiedenen Ansétzen hervor, die letztlich alle das Ziel verfolgten, die Materialeigenschaften, allen
voran die mechanische Zuverlassigkeit der gesinterten Fligeverbindung in Leistungsmodulen, zu erhéhen.
Dabei stellte sich heraus, dass sich die Fiillstoffe, die in Bezug auf die Sintertemperatur als hochschmel-
zend definiert werden kénnen, nicht fir die Verwendung als Fillstoffmaterial eignen. Der Grund dafir
liegt vor allem in der mangelhaften Anbindung zwischen Ag-Matrix und den Fillstoffpartikeln. In den
durchgefiihrten Voruntersuchungen erwiesen sich hingegen die als niedrigschmelzend definierten Fill-
stoffe SAC und In als vielversprechende Materialmodifikationen, welche sich insbesondere durch eine
hohe Temperaturwechselbestdndigkeit der modifizierten Sinterpaste auszeichnen.

Eine umfassende Materialuntersuchung wurde ausschlieRlich mit dem modifizierten Sintermaterial mit
SAC-Fiillstoff durchgefiihrt. SAC ist im Gegensatz zu In als sehr feines Pulver verfiigbar und die Material-
kosten von SAC sind wesentlich geringer. Die Verbindungsbildung zwischen den SAC-Partikeln und der
Silbermatrix konnte anhand der Mikrostruktur von ionenpolierten Querschliffen ermittelt werden. Mit-
hilfe der Untersuchung konnte ein zweiphasiges Geflige nachgewiesen werden, welches zum einen aus
der Ag-Matrix und zum anderen aus homogen verteilten intermetallischen Phasen (AgsSn) besteht, die
sich zwischen den SAC-Partikeln und der umgebenden Ag-Matrix gebildet haben. Als Fillstoffpulver hat
sich dabei ein moéglichst feines, spharisches Pulver mit Partikelgroen unter 10 um als besonders geeignet
herausgestellt, da auf diese Weise eine homogene Verteilung der AgsSn-Phasen realisiert wird und die
zuriickbleibenden Poren moglichst klein gehalten werden.

Es hat sich gezeigt, dass durch die Modifikation des Silbersintermaterials mit SAC-Fiillstoff, die thermische
und elektrische Leitfahigkeit im Vergleich zum Referenzmaterial vor allem durch die intermetallischen
Phasen aber auch die etwas hohere Porositdt negativ beeinflusst werden. Die modifizierte Sinterschicht
zeigt hingegen insbesondere bei erhohten Temperaturen eine hohere Zugfestigkeit sowie eine geringere
plastische Verformung. In diesem Zusammenhang konnte mithilfe von Zeitstandversuchen nachgewiesen
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werden, dass die Kriechdehnung des SAC-Sintermaterials aufgrund der hoheren Festigkeit wesentlich ge-
ringer ist als jene der klassischen Sinterschichten. Die hhere mechanische Stabilitat wird letztlich als
Hauptgrund fir die signifikante Steigerung der Temperaturwechselfestigkeit gesehen.

Aus der Untersuchung der Einflussfaktoren auf die Qualitdt der Sinterverbindung geht hervor, dass mit
dem SAC-Sintermaterial in einem sehr breiten Prozessfenster hochfeste Fligeverbindungen hergestellt
werden kénnen, in dem der als Standardprozess definierte Drucksinterprozess mit 10 MPa Druck, 230 °C
Sintertemperatur und 3 min Sinterzeit mittig eingeordnet ist. Die vom Silbersintern bekannte positive Kor-
relation der Materialeigenschaften mit den Prozessparametern, bei der sich die mechanischen und
elektrischen Eigenschaften bei hoheren Driicken, Temperaturen oder Prozesszeiten verbessern, kann bei
dem SAC gefiillten Material nur bei Temperaturen bis 200°C beobachtet werden. Bei Sintertemperaturen
von 230 °C und 260 °C sind die Eigenschaften hingegen liberwiegend unabhangig von dem Sinterdruck
und der Sinterzeit. Weiterhin konnte nachgewiesen werden, dass die Anbindung des SAC-Sintermaterials
neben Ag-Endoberflachen ebenfalls auf vergoldeten und unedlen Cu-Endoberflachen mdoglich ist. Dies gilt
sowohl fir die Anbindung unter normaler Luft- als unter Stickstoff-Atmosphare. Damit verfligt das SAC-
Sintermaterial iber eine wesentlich flexiblere Prozessierung als das Referenzmaterial.

Im Rahmen einer Hochtemperaturlagerung bei 150 °C sowie bei 250 °C fir bis zu 1000 h konnte fiir das
SAC-Sintermaterial im Gegensatz zum Referenzmaterial keine Gefligeverdnderung in Form einer Struktur-
vergroberung festgestellt werden. Allerdings erfolgte aufgrund der thermischen Einwirkung eine homo-
gene Verteilung des Zinns in der Sinterschicht und damit eine Umwandlung der AgsSn-Phase in die AgaSn-
Phasen bzw. in den silberreichen Mischkristall (Ag). Wahrend aufgrund der unveranderten Mikrostruktur
die mechanischen Eigenschaften nach der Auslagerung nahezu gleichblieben, konnte hingegen fiir die
thermische Leitfahigkeit ein signifikanter Zuwachs von ca. 67 W/mK auf ca. 100 W/mK verzeichnet wer-
den. Ferner konnte durch das SAC-Sintermaterial die Oxidbildung an den Grenzflachen der Fligepartner
drastisch reduziert werden, sodass keine Risse oder Delaminationen infolge von Oxidschichten aufgetre-
ten sind. Damit stellt das SAC-Sintermaterial ein Fligematerial mit einer hervorragenden Hochtempera-
turstabilitat dar.

Sowohl in passiven Temperaturwechseltests als auch in aktiven Lastwechseltests hat sich das SAC-Sinter-
material als eine vielversprechende Modifikation zum klassischen Silbersintermaterial herausgestellt.
Nach 3000 Zyklen im Temperaturwechseltest als auch im Temperaturschocktest zeigt das SAC-Sinterma-
terial im Vergleich zum Referenzmaterial nur eine geringe Veranderung der Haftfestigkeit sowie kaum
Anzeichen einer Schichtdegradation in Form von Rissen. Ebenso konnte in aktiven Lastwechseltests mit-
tels unterschiedlicher Testmodule (Si-Diode, SiC-MOSFET, DTS-Modul) eine um den Faktor 1,5 bis 1,76
héhere charakteristische Lebensdauer verzeichnet werden.

Die vorliegende Arbeit zeigt, dass klassische Ag-Sinterschichten durch nicht-silber Fiillstoffe hinsichtlich
ihrer Materialeigenschaften unter der Verwendung eines moderaten Sinterprozesses modifiziert werden
kénnen. Neben der optimierten Temperatur- und Temperaturwechselbestandigkeit zeichnet sich das
SAC-Sintermaterial vor allem durch seine flexible Prozessierung und die geringeren Materialkosten auf-
grund des reduzierten Ag-Gehalts aus. Es stellt damit eine vielversprechende Weiterentwicklung des stan-
dardisierten reinen Silbersintermaterials, insbesondere fiir zukiinftige Leistungsmodule in Hochtempera-
turanwendungen, dar.

Als weiteren Forschungsbedarf ist an dieser Stelle die Eignung des SAC-Sintermaterials zur Kontaktierung
von Bodenplatten oder Kihlkérpern zu tberpriifen. Die Anbindung groRRer Flachen mit teils groRen CTE-
Unterschieden stellt die AVT hinsichtlich einer zuverlassigen und effizienten Entwarmung vor eine grol3e
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Herausforderung. Es gilt zu untersuchen, ob die erzielte Zuverladssigkeitssteigerung der Modulaufbauten
auch auf die Verbindung zwischen Bodenplatte bzw. Kiihlkdrper und Tragersubstrat ibertragen werden
kann. Aktuell werden im oberen Leistungsbereich bereits AMB-Substrate auf Ag-metallisierte Kiihlkérper
gesintert. Aufgrund des grofRen CTE-Unterschieds werden hierzu verhaltnismaRig dicke Sinterschichten
eingesetzt, um die thermomechanischen Spannungen zu kompensieren. Diese Tatsache bedeutet fur die
Hersteller allerdings einen enormen Kostenfaktor. Die Verwendung des SAC-Sintermaterials wiirde an
dieser Stelle eine Reduzierung der Materialkosten durch den verringerten Ag-Gehalt ermdoglichen. Zudem
kdnnte gegebenfalls aufgrund der héheren mechanischen Zuverldssigkeit die Dicke der Sinterschicht re-
duziert werden. In ersten Vorversuchen konnten bereits vielversprechende Ergebnisse mit gesinterten
Cu-Bodenplatten erzielt werden. Vor diesem Hintergrund und dem steigenden Interesse von Grundplat-
ten- und Kiihlkorpersinterverbindungen wird diese Thematik Teil des zuklinftigen Forschungsinteresses

sein.
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