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Kurzfassung  

Die Markteinführung neuer, effizienterer Halbleitermaterialien mit größerer Bandlücke sowie geltende 

gesetzliche Einschränkungen von bisherigen bleihaltigen Lotmaterialien sind die aktuellen Innovations-

treiber für die Suche nach alternativen Fügetechnologien im Bereich der Aufbau- und Verbindungstechnik 

der Leistungselektronik. Neben den steigenden Anforderungen an die Verbindungsmaterialien insbeson-

dere hinsichtlich ihrer Zuverlässigkeit bei zugleich erhöhten Einsatztemperaturen, spielt der Kostenfaktor 

ebenfalls eine entscheidende Rolle. Vor diesem Hintergrund beschäftigt sich die vorliegende Doktorarbeit 

mit der Modifizierung von Silbersintermaterialien mit nicht-silber Füllstoffen, 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 verfügbare 

Sinterwerkstoffe mit verschiedenen Füllstoffen versetzt, welche sich in Material oder Pulvertyp unter-

scheiden. Diese werden anhand von relevanten Kenngrößen der Leistungselektronik systematisch hin-

sichtlich ihrer Materialeigenschaften analysiert. Dabei werden neben der elektrischen und thermischen 

Leitfähigkeit, die mechanische Scher- und Zugfestigkeit, sowie die Temperaturwechselfestigkeit ermittelt, 

wobei die mechanische Zuverlässigkeit von besonderem Interesse ist. Anschließend werden die Eigen-

schaften der mit Füllstoff 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 Füllstoff (SAC-Sintermaterial) 

mit den besten Eigenschaften hervor. In den weiterführenden Untersuchungen der zweiten Projektphase 

hat sich gezeigt, dass sich das SAC-Sintermaterial im Vergleich zu klassischen Sintermaterialien durch ein 

zweiphasiges Gefüge auszeichnet, wobei die gesinterte Silbermatrix durch lokal gebildete intermetallische 

Phasen (Ag3Sn) verstärkt wird. Diese Gefügeveränderung bildet die Grundlage für eine höhere mechani-

sche Festigkeit, insbesondere bei erhöhten Temperaturen, und sorgt weiterhin für eine signifikante Stei-

gerung der Temperaturwechselfestigkeit. Einen weiteren Vorteil stellt die hohe Temperaturstabilität bei 

gleichzeitigem Oxidationsschutz der Fügepartner dar. Zudem ermöglicht die Modifikation mit SAC-Füll-

stoff eine sehr flexible Prozessierung in Anbetracht des Sinterprozesses und der geeigneten Bauteilend-

oberflächen.  

Die Eignung der mit SAC-Füllstoff modifizierten Sinterpaste als Fügematerial für zukünftige 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 Veränderung der Haftfestigkeit (6 %). Ebenso 

konnte eine signifikante Steigerung der charakteristischen Lebensdauer im aktiven Lastwechseltest nach-

gewiesen werden, obwohl die Wärmeleitfähigkeit durch den SAC-Füllstoff negativ beeinflusst wird.  

Damit konnte im Rahmen dieser Arbeit aufgezeigt werden, dass klassische Ag-Sinterschichten durch nicht-

silber Füllstoffe hinsichtlich ihrer Materialeigenschaften, unter der Verwendung eines moderaten Sinter-

prozesses, modifiziert werden können. Ferner konnten auf diese Weise die Materialkosten aufgrund des 

geringeren Ag-Gehalts reduziert werden.  
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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 

1 Einleitung 

Der leistungselektronische Sektor gewinnt im Zuge der gesetzlichen Klimaschutzziele zunehmend an Be-

deutung. Zu den Technologietreibern zählen in diesem Zusammenhang vor allem der Bereich der Ener-

gieerzeugung durch erneuerbare Energien sowie die elektrische Mobilität und der damit auch verbunde-

nen intelligenten Stromversorgung. Die Leistungselektronik bildet dabei das Bindeglied zwischen dem 

Stromerzeuger und dem Energieverbraucher und ermöglicht 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 zukünftigen elektronischen Kom-

ponenten sowie neue Halbleitermaterialien mit größerer Bandlücke (engl. wide band gap - WBG) und 

höherer elektrischer Effizienz stellen derzeit die Innovationstreiber für 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) ermöglichen den Betrieb bei Tempera-

turen oberhalb von 200 °C bei gleichzeitig höheren Schaltfrequenzen, kleineren Bauteilgrößen und damit 

einhergehend höheren Leistungsdichten. In Verbindung mit der Forderung nach einer höheren Zuverläs-

sigkeit und deutlich steigenden Anforderungen an die Lebensdauer leistungselektronischer Baugruppen, 

steigen auch die Ansprüche an das Verbindungsmaterial und die gesamte Aufbau-und Verbindungstech-

nik. Großes Interesse gilt in diesem Zusammenhang insbesondere einer effizienten Entwärmung und einer 

hohen Temperaturwechselbeständigkeit. 

Das Silbersintern hat sich als Niedertemperatur-Verbindungstechnik (NTV) seit Mitte der 2000er Jahre zu 

einer vielversprechenden alternativen Verbindungstechnik zum Fügen von Halbleiterbauelementen im 

Bereich der Leistungselektronik entwickelt. Bei der Ag-Sintertechnologie wird die Fügeverbindung zwi-

schen Halbleiterbauelement und Trägersubstrat in einem druckunterstützten 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 Leitfähigkeit, sowie den hohen 

Schmelzpunkt von 961 °C im Vergleich zu der verhältnismäßig niedrigen Prozesstemperatur aus. Zudem 

zeigen Sinterverbindungsschichten sowohl in passiven als auch in aktiven Temperaturwechseltests eine 

signifikante Steigerung der Zuverlässigkeit gegenüber gängigen Lötverbindungen. Dies ist vor allem auf 

die höhere Festigkeit des gesinterten Silbers zurückzuführen. Aufgrund der überaus positiven Materialei-

genschaften eignen sich Silbersinterschichten hervorragend als alternatives Verbindungsmaterial zum Fü-

gen von Halbleiterbauelementen. Ungeachtet dessen steigen die Anforderungen zukünftiger Leistungs-

module hinsichtlich ihrer Zuverlässigkeit 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 für die leistungselektronischen Module, 

im Vergleich zu gängigen Lotmaterialien, einen beträchtlichen Kostenfaktor dar. Aus diesem Grund wird 

versucht die Sinterverbindungsschichten hinsichtlich ihrer Temperatur- und Temperaturwechselbestän-

digkeit gezielt mit metallischen oder keramischen Füllstoffmaterialien 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 Füllstoffe un-

ter der Verwendung eines moderaten Sinterprozesses zu modifizieren. Neben der Modifikation der Sin-

termaterialien mit Füllstoffen steht eine umfassende Materialcharakterisierung mit dem Fokus auf der 

Zuverlässigkeit der Verbindungsschichten für zukünftige Leistungsmodule mit SiC-Halbleiterbauelemen-

ten im Zentrum der Untersuchung. Dazu werden in einem ersten Schritt Silbersinterpasten mit verschie-

denen Füllstoffpulvern versehen, welche sich in Material oder Pulvertyp unterscheiden. Diese werden 

anhand von relevanten Kenngrößen der Leistungselektronik, wie der elektrischen und thermischen Leit-

fähigkeit, der mechanischen Scher- und Zugfestigkeit und der Temperaturwechselfestigkeit, untersucht 

und anschließend mit Hilfe eines Bewertungsschemas beurteilt. 

Die aus dem Füllstoffscreening hervorgehende favorisierte Pastenmodifikation wird im Zuge der Arbeit 

einer umfassenden Materialuntersuchung unterzogen. Neben dem Einfluss des Füllstoffgehalts 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 außer-

dem der Einfluss der Sinterparameter auf die Qualität 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 bezüglich des gesinterten Gefüges und den damit verbunden Materialeigenschaften untersucht 

werden. Dieses Vorgehen begründet sich aus der Tatsache heraus, dass mit einer thermischen Einwirkung 

eine Vergröberung des Sintergefüges einhergeht, die sich nachteilig auf die Fügeverbindung auswirken 

kann. Ferner können Oxidationserscheinungen an den Grenzflächen zu den Fügepartnern hervorgerufen 

werden und zu ähnlichen Auswirkungen führen. 

Die Eignung der mit Füllstoff modifizierten Sinterpaste als Fügematerial 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-

schließender Schadensanalyse hinsichtlich ihrer Lebensdauer untersucht.  
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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 ursprünglichen 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 können 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 benötigte 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 dafür 

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 ermöglicht der Umstieg von konventionellen Ver-

brennungsmotoren auf elektrische und hybride Fahrzeugantriebe ein innovatives, breites Anwendungs-

feld für leistungselektronische Systeme [3, 4]. In Verbindung mit der regenerativen Energieerzeugung sind 

effiziente Energiespeichersysteme erforderlich, welche mit Hilfe des sogenannten intelligenten Stromnet-

zes die zukünftige Energieversorgung sicherstellen sollen. Die Leistungselektronik trägt an dieser Stelle 

eine entscheidende Rolle. In diesem Zusammenhang ist derzeit der größte Nutzen der Leistungselektronik 

eine verbesserte Energieeffizienz durch geringere Verluste der Bauelemente sowie optimierter Steuer- 

und Regelungsverfahren. Die Weiterentwicklung zukünftiger leistungselektronischer Systeme wird zuneh-

mend durch die steigende Anforderung an die Zuverlässigkeit bei gleichzeitig höherer Leistungsdichte und 

einer optimierten Kosten- und Energieeffizienz intensiviert. [1, 4] 

Das Kernelement eines jeglichen leistungselektronischen Systems stellt das Halbleiterbauelement dar. 

Dieses erfüllt im Allgemeinen nur die Funktion eines verlustarmen Schalters unter sehr hohen Anforde-

rungen. Zu den Anforderungen zählen insbesondere hohe Schaltleistung und -frequenz, hohe Sperrfähig-

keit, hohe Stromtragfähigkeit und steigende Betriebstemperaturen bis zu 200 °C und mehr bei gleichzeitig 

immer kompakterer Bauteilgröße. Die aufgeführten Leistungsanforderungen kann allerdings kaum ein 

Bauelement gleichzeitig erfüllen, 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 zuverlässige Betrieb eines leistungselektronischen Systems von großer 

Bedeutung. In diesem Zusammenhang kommt der Aufbau- und Verbindungstechnik eine tragende Rolle 
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zu, die maßgeblich die Lebensdauer eines leistungselektronischen Systems in Abhängigkeit 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, Stromtragfähigkeit 

und Schaltfrequenz unterscheiden. Die nachfolgend aufgeführten Halbleiterbauelemente beziehen sich 

alle auf das Halbleitermaterial Silizium, welches den aktuellen Stand der Technik repräsentiert. [1, 5] 

Die Leistungsdiode wird überwiegend in Systemen zur Umwandlung von Wechselspannung in Gleichspan-

nung eingesetzt. Sie ermöglicht dem Strom in Durchlassrichtung ab der sogenannten Schwellspannung zu 

fließen 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 Vorwärtsrichtung 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 Strömen (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 Ladungsträgern über die höchste Schaltfrequenz (bis 500 kHz) verfügt. Diese 

kann allerdings nur bei moderaten Sperrspannungen (<200 V) effektiv ausgenutzt werden, da andernfalls 

der Widerstand sehr groß 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. 

Während Silizium als Halbleitermaterial den aktuellen Stand der Technik darstellt, werden Siliziumkarbid 

(SiC) und Galliumnitrid (GaN) als Halbleitermaterialen mit einer breiten Bandlücke als die zukünftigen Ma-

terialen der Leistungselektronik gesehen. Diese ermöglichen Bauelemente mit höheren Sperrspannungen 

höheren Schaltfrequenzen und insbesondere niedrigeren Verlusten herzustellen, welche zusätzlich bei 

höheren 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 Trägersubstraten, die anschließend je nach Leis-

tungsklasse in unterschiedliche Gehäuseformen unterschieden werden. Dazu zählen 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] 

Unabhängig von der Gehäuseform muss die AVT grundsätzlich eine Reihe von Funktionen erfüllen. An 

erster Stelle steht die elektrische Kontaktierung des Halbleiterbauelementes mit dem Stromkreis. Zudem 

muss eine gute thermische Anbindung zu einer Kühlvorrichtung gewährleistet sein, um die entstehende 
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Verlustwärme des Halbleiters abzuführen. Leistungsmodule verfügen zusätzlich über einen elektrisch iso-

lierten Aufbau, welcher den elektrischen Kreis von der wärmeabführenden Kühlvorrichtung dielektrisch 

trennt. Um die geforderten Zuverlässigkeiten der leistungselektronischen Systeme zu erfüllen, ist neben 

einer stabilen mechanischen Montage der Halbleiterbauelemente ein zusätzlicher Schutz vor schädlichen 

Umgebungseinflüssen erforderlich. [5, 7, 8] 

Die Zuverlässigkeit von Leistungsmodulen stellt die Schlüsselaufgabe der AVT dar, damit die geforderte 

Lebensdauer erreicht wird [6]. Leistungsmodule sind während 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 Schädigung oder zum Versagen des Gesamtbauteils führen 

können. Hierzu gibt Tabelle 1 eine Übersicht über die unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoef-

fizienten gängiger Materialien der AVT. [7, 8] 

Tabelle 1: Thermische Ausdehnungskoeffizienten relevanter Materialien der AVT 

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

Kühlkörper, Bonddraht Aluminium 22,5 [7] 

Bodenplatte,  
Keramikmetallisierung 

Kupfer 17,5 [7] 

Isolationskeramik Aluminiumoxid 
Siliziumnitrid 

6,7 – 8,7 [9] 
2,6 [10] 

Fügematerial Lote 
Ag-Sintermaterial 

15-30 [7] 
19 [7] 

Halbleiterbauelement Silizium 
Siliziumkarbid 

2,6 [5] 
4,3 [5] 

 

Die heute gängigste Form eines Leistungsmoduls ist trotz der Vielzahl an unterschiedlichen Schaltungs-

systemen und Materialkombinationen durch den in Abbildung 1 grundsätzlichen Aufbau gekennzeichnet. 

Die Basis eines Leistungsmoduls ist durch den Schaltungsträger gegeben, der in der Regel aus einem Me-

tall-Keramik-Substrat besteht. Die Halbleiterbauelemente werden je nach Fügetechnologie auf das Sub-

strat gelötet oder gesintert, wohingegen die oberseitige Kontaktierung durch Bonddrähte generiert wird. 

Neben den Halbleiterbauelementen werden zusätzlich Lastanschlüsse montiert. Zum Schutz vor schädli-

chen Umgebungseinflüssen wird der Schaltungsträger samt Halbleiterbauteile mit einer Vergussmasse 

umgeben und zusätzlich mit einem Kunststoffgehäuse verkapselt. Die thermische Kontaktierung des Mo-

duls zur Abfuhr der Verlustwärme kann durch ein Thermal-Interface-Material (TIM) oder eine Lotverbin-

dung zu der Kühleinheit erfolgen. Ebenfalls ist eine Ausführungsform mit Direktkühlung möglich. Für eine 

effiziente Wärmeabfuhr kann zwischen der Kühleinheit und dem Schaltungsträger eine zusätzliche gut 

wärmeleitende Bodenplatte eingefügt werden, die zur Wärmespreizung und damit zu einer besseren Ent-

wärmung beiträgt. 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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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 wär-

meabführenden Grundfläche. Darüber hinaus stellen sie als Schaltungsträger die Basis eines Leistungsmo-

duls dar. Die keramische Isolationsschicht besteht zumeist aus 0,38 mm bis 0,63 mm dicken Alumini-

umoxid (Al2O3) [5]. Für Anwendungen mit erhöhten Anforderungen an die Wärmeleitfähigkeit und 

Zuverlässigkeit werden zunehmend Siliziumnitrid (Si3N4) oder Aluminiumnitrid (AlN) 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 dünnen Kupferoxidschicht 

und dem benachbarten Kupfer bildet [12, 13]. Die auf diese Weise aufgebrachte Kupferfolie weist zumeist 

eine Dicke von 300 µm auf. Für eine bessere Wärmespreizung in Chipnähe und der damit einhergehenden 

höheren Stromtragfähigkeit werden bereits auch dickere Kupferfolien verwendet [13]. Die oberseitige 

Kupfermetallisierung wird mittels eines Maskierungs- und Ätzverfahrens in die für die Modulverschaltung 

notwendigen Leiterbahnen strukturiert, während die unterseitige Kupfermetallisierung zur Anbindung an 

die Grundplatte oder den Kühlkörper unstrukturiert verbleibt [12, 13]. Zum Schutz vor Oxidation der Kup-

feroberflächen und für eine verbesserte Anbindung der Halbleiterbauelemente werden diese häufig mit 

einem dünnen Überzug aus Nickel-Gold oder Silber versehen [9, 14].  

Der Fügeprozess von Kupferfolien mit Si3N4- und AlN-Keramiken erfolgt hingegen in einem Aktivlot-Ver-

fahren, dem sogenannten Active Metal Brazing (AMB). Dabei wird eine Verbindung zwischen den beiden 

Fügepartnern 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 

Hartlöt-Verbindung darstellt. [12, 13] 

DCB-Substrate stellen die wichtigsten und weitverbreitetsten Isolationssubstrate in der Leistungselektro-

nik aufgrund ihrer Funktionalität und breiten Verfügbarkeit dar. Dennoch gewinnen Si3N3- und AlN-AMB´s 

aufgrund von steigendenden Anforderungen an Leistungsdichte und Zuverlässigkeit trotz ihrer deutlich 

höheren Kosten zunehmend an Bedeutung [13]. Grund dafür ist die Anfälligkeit von DCB Substraten ge-

genüber großen sich häufig wiederholenden Temperaturwechseln, die aufgrund des stark unterschiedli-
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chen CTE´s zwischen Kupfer und Al2O3 (vgl. Tabelle 2) große thermomechanischen Spannungen induzie-

ren. Die erzeugten thermomechanischen Spannungen können zum Versagen der Keramik bzw. zum Ablö-

sen der Kupferschicht in Form eines typischen Muschelbruchs führen. [15] 

Si3N4 AMB Substrate zeichnen sich hingegen auch bei extremer Temperaturwechselbeanspruchung von  

-40°C bis 250°C durch eine hohe Zuverlässigkeit hinsichtlich des Ermüdungsverhaltens aus. Dies ist insbe-

sondere auf die wesentlich höhere Biegefestigkeit von 750 MPa zurückzuführen [13, 15, 16]. Weiterhin 

ermöglicht die hohe Biegefestigkeit die Dicke der Keramik im Bereich von 320 µm und weniger zu ermög-

lichen, um den Wärmewiderstand der Isolationskeramik im Wärmepfad möglichst gering zu halten [13]. 

Schließlich trägt diese mehr als 30 % am gesamten Wärmewiderstand eines Leistungsmoduls bei [7].  

AlN Keramiken werden insbesondere aufgrund ihrer besseren Wärmeleitfähigkeit und höheren Isolati-

onsspannung eingesetzt. Typische Keramikdicken liegen im Bereich von 0,63 bis 1 mm, um die Isolations-

anforderungen zu erfüllen und ausreichend mechanische Stabilität aufgrund der niedrigen Festigkeit zu 

gewährleisten. Dies hat zur Folge, dass der Wärmewiderstand vergleichbar mit der von Si3N4 ist, obwohl 

AlN eine mehr als doppelt so hohe Wärmeleitfähigkeit aufweist. [5, 13] 

Tabelle 2: Vergleich relevanter Substrateigenschaften 

Material Thermischer Ausdehnungs-
koeffizient α [ppm/K] [5] 

Wärmeleitfähigkeit 
[W/m*K] [5] 

Biegefestigkeit 
[MPa] 

Al2O3 6,8 24 360 [17] 

Si3N4 2,7 70 750 [17] 

AlN 4,7 180 300-400 [13] 

Cu 17,5 394 n.a. 

 

2.2.2 Fügetechnologien – Weichlöten, Diffusionslöten, Silbersintern 

Im Bereich der AVT werden unterschiedliche Technologien, für die Verbindung zwischen Halbleiterbau-

element und Trägersubstrat eingesetzt. Das Weichlöten stellt die gängigste Verbindungstechnologie zum 

Fügen von Halbleiterbauelementen in der Elektronik dar. Steigende Anforderungen, insbesondere hin-

sichtlich höherer Betriebstemperaturen und Zuverlässigkeit sowie gesetzliche Vorgaben, treiben die Ent-

wicklung alternativer Technologien wie z.B. das Diffusionslöten oder die Niedertemperatur-Verbindungs-

technik voran.  

Weichlöten 

Die Entwicklung der Löttechnologie geht über viele Jahrzehnte zurück und wurde über die Zeit immer 

weiter perfektioniert. Es gibt eine Vielzahl an verschiedenen Lotmaterialien, die sowohl in Pastenform als 

auch als Preform oder Lotdraht/-band verfügbar sind [18]. Unabhängig von der Form kann der Prozess 

zum Fügen eines Halbleiterbauelements mit einem Substrat in drei Schritte unterteilt werden: 1) Auf-

schmelzen des Lotes, 2) Benetzung und Interdiffusion zwischen dem flüssigen Lot und den Kontaktflächen, 

3) Erstarren der Lötverbindung. Für das Erzeugen einer Lötverbindung muss das Lotmaterial über seine 
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entsprechende Schmelztemperatur erhitzt werden. Das verflüssigte Lot kann nun die Kontaktflächen der 

Fügepartner benetzen. Für ein verbessertes Benetzungsverhalten werden die Kontaktflächen in der Regel 

mit Hilfe von Flussmitteln von Verunreinigungen und Oxiden befreit. An den Grenzflächen zwischen flüs-

sigem Lot und den Fügepartnern bilden sich diffusionsbasierte intermetallische Phasen aus. Nach dem 

Abkühlen erstarrt die Lötverbindung und erzeugt dabei eine mechanische und elektrisch-thermische Kon-

taktierung. [18, 19] 

Tabelle 3: Übersicht gängiger bleihaltiger Lotlegierungen 

System Zusammensetzung 
[Gew. -%] 

Schmelztemperatur 
[°C] 

Referenz 

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 Maß 

aller Dinge. Eine Übersicht der gängigsten bleihaltigen Lotlegierungen ist in Tabelle 3 dargestellt. Aufgrund 

der gesundheitlichen Risiken von Blei wurde zu Beginn des 21. Jahrhunderts im Europäischen Parlament 

die Richtlinie zur Beschränkung der Verwendung bestimmter gefährlicher Stoffe in Elektro- und Elektro-

nikgeräten (Restriction of Hazardous Substances, ROHS) verabschiedet [20–22]. Sie soll dazu dienen, die 

menschliche Gesundheit und Umwelt durch die Reduzierung gefährlicher Stoffe bei der Herstellung, Ver-

wendung und Entsorgung elektronischer Geräte zu schützen. 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]. Für 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 adäquate Lösung darstellen [19]. Tabelle 4 gibt 

hierzu eine Auswahl an bleifreien Lotlegierungen. 

Tabelle 4: Übersicht ausgewählter bleifreier Lotlegierungen 

System Zusammensetzung 
[Gew. -%] 

Schmelztemperatur 
[°C] 

Referenz 

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

Au-Sn Au80-Sn20 280 [20] 

Au-Ge Au88-Ge12 356 [20] 

 

Das Ermüdungsverhalten einer Lotverbindung durch thermische Belastung wird einerseits durch die Fü-

gepartner aufgrund der sich unterscheidenden thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Chip und Trä-

gersubstrat beeinflusst. Andererseits spielt die Höhe der Betriebstemperatur eine entscheidende Rolle. 

Die während des Betriebs auftretenden Temperaturwechsel erzeugen thermomechanische Spannungen 
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in der Lötstelle, welche durch Kriechdehnung abgebaut werden. Durch die Akkumulation der Kriechdeh-

nung mit jedem Temperaturwechsel entstehen Ermüdungsrisse, die zu einer Verringerung der mechani-

schen Festigkeit und einem Anstieg des Wärmewiderstandes führen. Daraus kann schließlich der Ausfall 

des Bauteils resultieren. [18, 20]  

Das Kriechverhalten einer Lotverbindung wird neben ihrer Schmelztemperatur Tm maßgeblich durch die 

Höhe der Betriebstemperatur TBetrieb bestimmt. Das Verhältnis zwischen TBetrieb und Tm kann dabei mit der 

homologen Temperatur Th wie folgt beschrieben werden: 

 
𝑇ℎ =

𝑇𝐵𝑒𝑡𝑟𝑖𝑒𝑏[𝐾]

𝑇𝑚[𝐾]
 (1) 

 

Da die Aktivierungsenergie zur Selbstdiffusion mit der Bindungsenergie und damit verbunden dem 

Schmelzpunkt zusammenhängt, kann mit Hilfe der homologen Temperatur auch die Kriechneigung einer 

Lotlegierung abgeschätzt werden. Oberhalb einer homologen Temperatur von Th > 0,4 treten in metalli-

schen Werkstoffen bereits Kriechvorgänge auf. Um ein Materialversagen aufgrund von Kriechverformung 

zu vermeiden, sollte daher die Einsatzgrenze von Th = 0,5 nicht überschritten werden. [25, 26] 

Neue Halbleitermaterialien wie Siliziumkarbid (SiC) oder Galliumnitrid (GaN), die höhere Betriebstempe-

raturen und höhere Leistungsdichten ermöglichen, bringen herkömmliche Lotlegierungen an ihre Belas-

tungsgrenze. So ergibt sich beispielsweise für eine SAC-Legierung bereits bei einer Betriebstemperatur 

von 125 °C eine Th von ca. 0,8. Halbleiterbauelemente aus SiC ermöglichen Einsatztemperaturen oberhalb 

von 200 °C, sodass herkömmliche Weichlote durch höher schmelzende alternative Verbindungsmateria-

lien ersetzt werden müssen [27].  

Diffusionslöten 

Eine alternative Verbindungstechnik stellt das Diffusionslöten, oder auch die als Transient-Liquid-Phase-

Bonding (TLPB) bekannte Technologie, dar. Im klassischen Lötprozess bilden sich lediglich im Grenzbereich 

der Fügepartner intermetallische Phasen als dünne Schichten aus, die im Vergleich zum Ausgangslot we-

sentlich höhere Schmelztemperaturen aufweisen. Das Diffusionslöten basiert ebenfalls auf diesem Me-

chanismus, wobei allerdings das gesamte Ausgangslot vollständig in intermetallische Phasen umgesetzt 

wird (siehe Abbildung 2). Dazu wird ein Materialsystem mit einem höher- und einem niedrigschmelzenden 

Metall verwendet. Zum Fügen einer Chip-Substrat Verbindung wird das Materialsystem oberhalb des 

niedrigschmelzenden Metall Schmelzpunktes erhitzt, sodass sich eine flüssige Phase zur Benetzung der 

Kontaktflächen ausbildet. Diffusionsbedingt findet eine isotherme Erstarrung der flüssigen Phase und dem 

höherschmelzenden Metall mit der Bildung einer intermetallischen Phase mit signifikant höherem 

Schmelzpunkt statt. Das Verhältnis der Metalle und die Prozessführung sind dabei so zu wählen, dass eine 

vollständige Umsetzung des Ausgangslots in eine intermetallische Phase ermöglicht wird. Nicht umge-

setzte Teile des niedrigschmelzenden Metalls würden andernfalls die Hochtemperaturstabilität signifikant 

beeinträchtigen. [28–34] 
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a) 

 
b) 

Abbildung 2: a) Schematischer Vergleich einer Standard SnAg - Weichlotverbindung (links) und einer Diffusionslotverbindung 

(rechts) und b) Querschliff einer Diffusionslotverbindung. Abbildung nach [30] 

Für leistungselektronische Module wird als hochschmelzendes Metall überwiegend Cu aber auch Au und 

Ag verwendet, wohingegen als niedrigschmelzende Komponente überwiegend Sn seltener auch In einge-

setzt wird [19, 31, 35, 36]. Die Materialsysteme können 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 Qualität der resultierenden Ver-

bindungsschicht, welche detailliert in [19] und [33] beschrieben sind.  

Im Falle des Cu-Sn-Materialsystems, welches das gängigste System des Diffusionslötens darstellt, können 

bei moderaten Temperaturen von ca. 230 °C hochschmelzende Cu3Sn- und Cu6Sn5-Phasen ausgebildet 

werden, die mit ihren hohen Schmelztemperaturen von 415 °C und 676 °C den Einsatz in Hochtempera-

turanwendungen ermöglichen [30, 34].  

Das Diffusionslöten stellt eine vielversprechende Alternative zu der standardmäßigen Weichlottechnolo-

gie dar. Dennoch gibt es derzeit noch eine Reihe von Herausforderungen, die einer breiten Kommerziali-

sierung in leistungselektronischen Modulen im Wege stehen. Dazu zählen insbesondere der komplexe, 

sehr zeitintensive Fügeprozess, um eine vollständige Umsetzung und homogene Verteilung der erzeugten 

intermetallischen Phasen zu gewährleisten. Ebenso die verhältnismäßig spröde Verbindungsschicht de-

ren, Schädigungsmechanismus im Vergleich zu klassischen Weichloten nicht durch Kriechvorgänge, son-

dern bevorzugt durch Sprödbruchverhalten gekennzeichnet ist. [33, 34, 37] 

Niedertemperatur-Verbindungstechnik – Silbersintern 

Unter der Niedertemperatur-Verbindungstechnik (NTV) ist in der AVT ein Drucksinterverfahren von Sil-

berpulvern zum Fügen von Halbleiterbauelementen auf Trägersubstraten zu verstehen. Der Begriff der 

NTV geht aus den verhältnismäßig 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 Diffusionsschweiß-

verfahren kategorisiert werden kann [41]. Mitte der 2000er Jahre hat die NTV großes Interesse sowohl in 

der akademischen und auch der industriellen Forschung geweckt und hat sich bis heute aus dem ehema-

ligen Labormaßstab bis hin zu einer konventionell etablierten Technologie entwickelt [42].  

Grundsätzlich zählt das Fertigungsverfahren des Sinterns zu den urformenden Verfahren, bei welchen in-

folge einer Wärmebehandlung ein Ausgangspulver unter der Einwirkung von Temperatur, Zeit und gege-

benenfalls Druck zu einem in sich festen und kompakten Körper umgewandelt wird. Ein großer 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 Flüssigphasensinterns zu differenzieren, die sich aus der Zusammensetzung der Aus-

gangsmaterialien ergeben. Das Festphasensintern gilt für Einstoffsysteme und findet bei ca. 0,8 bis 0,9 

der Schmelztemperatur des Ausgangsstoffes statt. Wie der Name erahnen lässt, kommt es hierbei zu kei-

ner flüssigen Phase während des Prozesses. Die Kontaktbildung erfolgt ausschließlich durch verschiedene 

Diffusionsprozesse. Beim Flüssigphasensintern tritt hingegen eine flüssige Phase auf, welche die Festpar-

tikel vollständig benetzt. Hierfür 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 hierfür 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 während des Sinterns die Oberflächenenergie des 

Pulvers durch diffusionsbasierte Materialtransportmechanismen abgebaut, wodurch die Versinterung der 

Einzelpartikel erfolgt [44, 46]. Dabei kann der Materialtransport mit erhöhten Temperaturen und zusätz-

lich aufgebrachtem Druck beschleunigt werden. Es gibt eine Reihe von verschiedenen Materialtransport-

mechanismen, die sich nach Art und zeitlicher Abfolge unterscheiden. Dazu zählt das Verdampfen/Kon-

densieren (Gasphasentransport), die Oberflächen-, Volumen- und Korngrenzendiffusion, das plastische 

und viskose Fließen sowie Kriechvorgänge. Während das Verdampfen/Kondensieren und die Oberflächen-

diffusion für die erste Kontaktausbildung zwischen den Partikeln sorgt, erfolgt der Hauptmaterialtransport 

über die Volumen- und Korngrenzendiffusion. Plastisches und viskoses Fließen sowie Kriechvorgänge tre-

ten hingegen nur bei druckunterstützen Sinterprozessen auf. [14, 47]  

Das Silbersintern kann je nach Partikelgröße des Ausgangspulvers in die Unterkategorien „Drucklossin-

tern“ und „Drucksintern“ unterteilt werden, wobei das Silberpulver zumeist in Form einer Sinterpaste 

vorliegt [42, 48]. Für den druckfreien Sinterprozess werden überwiegend nanoskalige Silberpulver einge-

setzt, die aufgrund ihrer enorm großen Oberflächenenergie 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 Löse- und Bindemittel, die eine gute Prozessierung der Pasten ermöglichen [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 höheren Porosi-

tät [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 näher beschrieben. Das Drucksintern entspricht der von Schwarzbauer entwickelten NTV, 

deren Ausgangsmaterial aus flakeförmigen, mikroskaligen Silberpartikeln besteht [39, 40]. Bedingt durch 

den Herstellungsprozess und zum Schutz vor Agglomeration und vorzeitiger Versinterung ist die Oberflä-

che der Silberpartikel mit einem organischen „Coating“ überzogen. Dieses besteht häufig aus Fettsäuren 

oder deren Salzen wie z.B. Stearinsäure, Palmitinsäure und wird dem Pulver während des Herstellungs-

prozesses in Form von Mahlwachsen beigefügt [38, 41]. Zusätzlich werden in manchen Sinterpasten Sin-

terhilfsstoffe wie Silberoxid, -laktat, -formiat,-carbonat oder Silbercitrat beigefügt, um die Sinteraktivität 
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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 Oberflächen-

energie über eine hohe Sinterneigung verfügen [50]. 

Für die Prozessierung werden die flakeförmigen Silberpartikel mit organischen Lösemitteln, wie Terpineol 

oder Butanol, versetzt und durch Rühr- und Walzprozesse in eine pastöse Suspension gebracht. Diese 

kann anschließend mittels Siebdruck, Schablonendruck oder Dispensiertechnik auf die zu kontaktierende 

Fläche des Trägersubstrates aufgebracht werden [38].  

Um die enthaltenen Lösemittel 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 für wenige Minuten unter der Beaufschla-

gung eines externen Drucks im Bereich von 10 bis 45 MPa in sauerstoffhaltiger Atmosphäre [38, 41, 54].  

Aufgrund des Sinterprozesses unter Luft ist eine oxidfreie Kontaktoberfläche der Fügepartner die Voraus-

setzung für eine gute und feste Verbindung. Daher sind die Kontaktflächen in der Regel mit einer Edelme-

tallisierung aus Silber oder Gold versehen [38, 39]. Da der Edelmetallabschluss allerdings einen zusätzli-

chen kostenintensiven Prozessschritt darstellt, wird an Sinterverbindungen auf unedlen Oberflächen 

geforscht [55].  

Neben den reinen Silbersintermaterialien steht die Modifikation der Silbersinterverbindung durch nicht-

silber Partikel hinsichtlich ihrer mechanischen Eigenschaften, ihrer Hochtemperaturstabilität und der ver-

bleibenden Restporosität im Fokus aktueller Forschungsvorhaben. So haben Untersuchungen bezüglich 

des CTE Unterschieds zwischen Halbleiterbauteil, Sinterschicht und Trägersubstrat 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 Fügeverbindung verringert werden, wodurch die Temperaturwechselbeständigkeit verbessert wer-

den konnte. Durch die Beigabe von SiC Partikeln konnte ebenfalls die Hochtemperaturstabilität optimiert 

werden. Dies konnte durch ein Ausbleiben des Kornwachstum gezeigt werden [58]. 

Ein weiterer Ansatz besteht in der Beigabe eines niedrigschmelzenden Füllstoffs in Form von dünnen In-

diumfolien. Aufgrund des Pastensystems mit einer zusätzlich niedrigschmelzenden Zweitphase kann der 

Sinterprozess dem Flüssigphasensintern zugeordnet werden. Mit Hilfe des Indiums konnte die verblei-

bende Restporosität in der Sinterschicht reduziert und eine bessere Benetzung der Kontaktflächen der 

Fügepartner erzielt werden. Durch die geringere Porosität und die vollständige Benetzung der Kontaktflä-

chen, konnte zusätzlich die Substratoxidation bei hohen Betriebstemperaturen verhindert werden [59–

62]. Ebenfalls zeigen die mit Indium modifizierten Sinterverbindungen eine verbesserte Temperaturwech-

selbeständigkeit gegenüber der reinen Silber-Sinterverbindung [59].  

Die druckgesinterte Silberverbindung zeichnet sich gegenüber herkömmlicher Weichlotverbindungen ins-

besondere durch ihre hohe Schmelztemperatur von 961 °C aus, welche ein Vielfaches höher ist als deren 

Prozesstemperatur. Während die homologe Temperatur einer klassischen SAC-Legierung bei einer Be-

triebstemperatur von 125 °C bereits 0,8 beträgt, liegt diese für eine gesinterte Silberschicht bei lediglich 

ca. 0,3 [19, 38]. Weiterhin verfügen Silbersintermaterialien über eine hervorragende thermische und 

elektrische Leitfähigkeit sowie eine höhere 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 Zuverlässigkeit von gesinterten Verbindungen gegenüber herkömmlichen Lötverbin-

dungen gezeigt [19, 49, 54, 63–67]. Dies ist insbesondere auf die höhere Festigkeit des gesinterten Silbers 

im Vergleich zu gängigen Weichlotmaterialien zurückzuführen, sodass mechanische Spannungen zunächst 

elastisch ohne bleibende Schädigung aufgenommen werden können [38, 68]. Somit eignen sich Silber-

Sinterverbindungen hervorragend für Hochtemperaturanwendungen, wie sie in zukünftigen Leistungsmo-

dulen mit SiC-Halbleiterbauelementen vermehrt auftreten.  

Trotz der hervorragenden Materialeigenschaften druckgesinterter Silberverbindungen, stellt der Herstel-

lungsprozess die größte Herausforderung des Drucksinterns dar. Aufgrund des erforderlichen Prozess-

drucks ist spezielles Sinterequipment erforderlich, was mit einem hohen Investment verbunden ist und 

keine „drop in“ Lösung zu der bisherigen Weichlöttechnik ermöglicht. Allerdings wurden innerhalb der 

letzten Jahre serienfähige Fertigungsanlagen konzipiert, die das Herstellen von marktreifen Produkten 

ermöglichen [19, 42, 48]. Außerdem sind die Eigenschaften der Sinterverbindung stark von den gewählten 

Prozessparametern Druck, Temperatur und Zeit abhängig, die die Qualität 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 

verfügen über höhere elektrische und thermische Leitfähigkeiten sowie höhere mechanische Festigkeiten, 

die eine größere Leistungsfähigkeit eines gesinterten Leistungsmoduls ermöglichen [38]. Allerdings steigt 

mit zunehmendem Prozessdruck das Risiko, die empfindlichen Halbleiterbauelemente zu beschädigen. 

Unabhängig davon sind die Materialkosten der Silbersintertechnologie höher als die von hochbleihaltigen 

Lötlegierungen, jedoch um ein Vielfaches günstiger im Vergleich zu goldbasierten Loten [19].  

2.2.3 Silizium und Siliziumkarbid als Halbleitermaterial 

Silizium ist das wichtigste und weitverbreitetste Halbleitermaterial für leistungselektronische Bauele-

mente. Dennoch kommen moderne Leistungsbauelemente durch steigende Anforderungen wie höhere 

Betriebstemperaturen und immer kleinere Bauteilgrößen 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 verfügt im Vergleich zu Silizium über einen wesentlich größeren energe-

tischen Abstand zwischen Valenz- und Leitungsband, sodass verhältnismäßig geringe Durchlass- und 

Schaltverluste sowie höhere Betriebstemperaturen ermöglicht werden. Nebenbei weist SiC eine höhere 

Wärmeleitfähigkeit auf. Ein weiterer Vorteil des großen Bandabstands liegt in der niedrigen intrinsischen 

Ladungsträgerdichte. Die Anzahl der Elektronen im Leitungsband ist aufgrund der größeren Bandlücke im 

Vergleich zu Silizum deutlich geringer. Die Ladungsträgerdichte ist dabei exponentiell von der Bandlücke 

und der Temperatur abhängig. Da der Leckstrom proportional zu der intrinsischen Ladungsträgerdichte 

ist, zeigen WBG Halbleiter um ein Vielfaches kleinere Leckströme im Vergleich zu Silizium. Aus diesem 

Grund können WBG Halbleiter bei wesentlich höheren Temperaturen betrieben werden, vorausgesetzt 

die restlichen Komponenten der Aufbau- und Verbindungstechnik sind für ebensolche Temperaturen ge-

eignet. Während die Sperrschichttemperatur bei Silizium auf max. 150 °C begrenzt ist, sind mit Silizium-

karbid theoretisch mehr als 800 °C Betriebstemperatur möglich. [5, 69] 
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Ein weiterer Vorteil ist die hohe Durchbruchfeldstärke Ec, die ebenfalls aus der hohen Bindungsenergie 

resultiert. Die Durchbruchspannung VBR kann dabei wie folgt berechnet werden:  

 
𝑉𝐵𝑅 =

1

2
× 𝑤𝑑𝑟𝑖𝑓𝑡 × 𝐸𝑐  (2) 

 

Die Durchbruchspannung ist proportional zu der kritischen Durchbruchfeldstärke und der Breite wdrift der 

Driftzone, welche näherungsweise der Bauteildicke entspricht. Somit ist aufgrund der zehnfach höheren 

Durchbruchfeldstärke von SiC gegenüber Si, die Driftzone bei der gleichen Durchbruchspannung VBR um 

ein zehnfaches kleiner. Dadurch können bei gleicher Bauteildicke sehr viel größere Sperrspannungen oder 

bei gleicher Sperrspannung wesentlich kleinere Bauteildicken ermöglicht werden. Tabelle 5 gibt dazu ei-

nen Überblick über die relevanten Materialkenndaten von Si und SiC. [5, 69] 

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

Materialeigenschaft 
 

Si 4H SiC 

Bandlücke [eV] Eg 1,12 [69] 3,26 [69] 

Intrinsische Ladungsträgerdichte [cm-3] ni 1,4 x 1010
 [69] 8,2 x 10-9 [69] 

Durchbruchfeldstärke [MV/cm] Ec 0,23 [69] 2,2 [69] 

Wärmeausdehnungskoeffizient [ppm/K] CTE 2,6 [5] 2 bis 3,1 [70]; 4,3 [5] 

E-Modul [GPa] E 156 [71] 400 [71] 

Wärmeleitfähigkeit [W/m*K] λ 150 [69] 370 [69] 

 

Der entscheidende Faktor einer breiten kommerziellen Einführung von SiC in der Leistungselektronik liegt 

in der kosteneffizienten Verfügbarkeit von SiC-Einkristallen. Die Herstellung defektfreier SiC-Einkristalle 

in gängigen Wafergrößen ist nach wie vor eine große Herausforderung. Während die Kosten für einen 8“ 

Si-Wafer bei ca. 0,10 €/cm² liegen, sind die Kosten für SiC immer noch zwei Größenordnungen höher auf-

grund von kleineren Wafergrößen und stets höheren Defektraten pro Fläche [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 gegenüber Si ausnutzen zu können, 

bedarf es ebenso einer Weiterentwicklung der anderen Komponenten der AVT, wie beispielsweise der 

Oberseitenkontaktierung, der Fügeverbindungen oder der Vergussmassen [5, 7, 71].  

2.2.4 Oberseitenkontaktierung mittels Drahtbonden 

Das Ultraschall-Wedge-Wedge-Bonden ist die gängigste 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 µm bis 500 µm mit 

Hilfe eines keilförmigen Bondwerkzeugs (Wedge) auf die zu kontaktierende Oberfläche gedrückt. Eine 
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zusätzlich aufgebrachte Ultraschallenergie erzeugt dabei eine stoffschlüssige Reibschweißverbindung zwi-

schen dem Al-Draht und der Halbleiteroberfläche. Nach dem Erzeugen der chipseitigen Verbindung wird 

ein Bogen (Loop) zum Trägersubstrat geformt und mit diesem verbunden. Anschließend wir der Draht mit 

Hilfe eines Messers durchtrennt, sodass die nächste Bondverbindung erzeugt werden kann. [73, 74] 

Die oberseitige Bondverbindung von Halbleiterbauelementen mit Al-Drähten stellt zumeist die Schwach-

stelle eines Leistungsmoduls dar. Grund dafür ist die große Differenz des CTE´s zwischen Si-Chip und Al-

Draht, wodurch während des Betriebs thermomechanische Spannungen im Bereich des Bondfußes indu-

ziert werden. Diese führen zu einer Schädigung und letztlich zum Abriss (lift-off) der Verbindung. [7]  

Durch die Verwendung von Cu-Draht, Aluminium beschichteten Cu-Draht oder Bändchen aus einem Ver-

bund aus Aluminium und Kupfer, können neben der Stromtragfähigkeit insbesondere die Zuverlässigkeit 

der Bondverbindung signifikant gesteigert werden [75–77]. Allerdings werden für das Bonden von Cu-

Draht geeignete Chipoberflächen benötig, da andernfalls die Gefahr einer Beschädigung des Halbleiter-

bauteils bzw. keine ausreichende Verbindung erzeugt werden kann [78]. Dahingegen werden für Cu-Draht 

mit Al-Mantel und die Bändchen aus Al und Cu keine speziellen Oberflächenmetallisierungen benötigt [77, 

79]. 

Eine Lösungsvariante für die Verwendung von Cu-Draht besteht in einer dünnen Kupferfolie als Aus-

gleichsschicht, wie Danfoss Bond Buffer oder Heraeus Die Top System® (DTS), die oberseitig auf den Halb-

leiter aufgesintert wird. Die dünne Cu-Folie schützt das Halbleiterbauteil während des Cu-Drahtbondens 

vor mechanischen Beschädigungen und ermöglicht so die Vorteile des Kupfer-Drahts hinsichtlich der 

Stromtragfähigkeit und Zuverlässigkeit. [80–82] 

2.2.5 Vergussmaterialien 

Innerhalb von Leistungsmodulen werden zur elektrischen Isolation und zum Schutz vor äußeren Umge-

bungseinflüssen überwiegend 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 müssen die Vergussmaterialien an die steigenden Anforderungen 

angepasst werden, um einen zuverlässigen Betrieb zu gewährleisten. 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 Zuverlässigkeit in aktiven Lastwechseltest um den Faktor 3,5 

gegenüber des standardmäßigen Silikongels optimiert werden [85]. 

2.2.6 Zuverlässigkeitsanforderungen an Sinterverbindungsschichten in 

Leistungsmodulen 

Die Leistungsfähigkeit und Zuverlässigkeit von Leistungsmodulen unter rauen Einsatzbedingungen stellen 

eine der größten Herausforderungen der AVT dar und steht dementsprechend im Fokus aktueller For-

schungsarbeiten. Leistungsmodule sind während ihres Betriebs einer permanenten Temperatur- bzw. 
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Lastwechselbeanspruchung ausgesetzt, die zu thermomechanischen Spannungen in der Baugruppe füh-

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 können unterschiedliche Aus-

fallmechanismen auftreten. In Bezug auf die Sinterverbindung sind vor allem Risse in der Sinterschicht 

und entlang der Fügepartner eine typische Degradationserscheinung infolge von thermischer Wechselbe-

anspruchung [63, 87].  

Die Temperaturwechselfestigkeit eines Leistungsmoduls steht in direktem Zusammenhang mit den me-

chanischen Eigenschaften der Fügeverbindung. Die thermisch bedingte Formänderung, die letztlich die 

thermomechanischen Spannungen verursacht, wird durch die thermische Dehnung εth wie folgt beschrie-

ben: 

 
𝜀𝑡ℎ =

∆𝐿

𝐿0

= 𝛼𝑙 × ∆𝑇 (3) 

 

Dabei ist αl der thermische Längenausdehnungskoeffizient, der die mittlere Längenänderungen in dem 

betrachteten Bereich angibt und ΔT die entsprechende Temperaturdifferenz [25].  

Da die stoffschlüssige Fügeschicht zwischen Halbleiterbauelement und Trägersubstrat eine ungehinderte 

Ausdehnung der jeweiligen Fügepartner verhindert, werden mechanische Verformungen in dem Materi-

alverbund erzeugt. Je nach Höhe der induzierten Spannungen und je nach Festigkeit und Steifigkeit des 

Fügematerials treten elastische oder elastisch-plastische Dehnungen oder Stauchungen auf. Bei erhöhten 

Temperaturen können zusätzlich Kriechdehnungen hervorgerufen werden. Während die elastische Deh-

nung reversibel ist, führen die plastische Dehnung sowie die Kriechdehnung zu einer irreversiblen For-

mänderung. Durch vielfach wiederholte Temperaturwechsel während des Betriebs eines Leistungsmoduls 

akkumulieren die vielen einzelnen plastischen Dehnungen beim Überschreiten einer kritischen Spannung. 

Diese können Risse in der Schicht oder entlang der Grenzflächen induzieren und schließlich zum Versagen 

des Bauteils führen [19, 63, 87]. Neben den thermisch induzierten Spannungen wird die Rissentstehung 

und das Risswachstum durch Fehlstellen in der Fügeschicht wie z. B. Poren begünstigt, da diese lokale 

Spannungsspitzen in der Verbindungsschicht erzeugen [88].  

Neben der Temperaturwechselfestigkeit der Fügeverbindung, bzw. des gesamten Leistungsmoduls, wird 

die Zuverlässigkeit insbesondere auch durch die Hochtemperaturstabilität der Fügeverbindung beein-

flusst. Die Anforderung an die Hochtemperaturstabilität nehmen durch die steigenden Betriebstempera-

turen in Verbindung mit der Verwendung von WBG-Leistungsbauelementen zu. Während 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], können aktuelle SiC-Leistungshalbleiterbauelemente bereits bei 

Temperaturen bis 175 °C betrieben werden. Zukünftige SiC-Halbleiterbauelemente können bei 200 °C und 

höheren Temperaturen operieren [90], vorausgesetzt die übrigen Komponenten der AVT sind für diese 

Einsatzbedingungen geeignet (vgl. Kapitel 2.2.3).  
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3 Vorgehensweise und Methodik zur 
Charakterisierung von 
Silbersinterverbindungen 

3.1 Auswahl des Fügematerials 

In Anbetracht der Zielsetzung dieser Arbeit, eine auf mikroskaligen Silberpartikeln basierte Sinterschicht 

mit nicht-silber Füllstoffen hinsichtlich ihrer Materialeigenschaften zu optimieren, wird eine aus der 

mAgic®-Serie kommerziell erhältliche Silbersinterpaste der Firma Heraeus als Referenzmaterial zu Grunde 

gelegt. Bei der genannten Paste handelt es sich um eine mikroskalige Silberpaste, die entsprechend der 

NTV für das Verbinden von Halbleiterbauelementen auf Trägersubstraten mit Hilfe eines Drucksinterpro-

zesses entwickelt wurde.  

3.1.1 Silberpulver 

Als Silberpulver für die Sinterpaste der mAgic®-Serie werden flakeförmige mikroskalige Silberpartikel ver-

wendet. Die mittlere Partikelgröße D50 beträgt dabei 4 µm. Die Morphologie des Pulvers ist anhand von 

Rasterelektronenmikroskopaufnahmen (REM) in Abbildung 3 zu erkennen. Während die Partikel in Längs- 

und Querrichtung mehrere Mikrometer groß sind, liegt die Dicke der Mikroflakes weit unter einem Mik-

rometer. Zum Schutz vor Agglomeration und vorzeitiger Versinterung ist die Oberfläche des Silberpulvers 

mit einem organischen Coating versehen, dessen Anteil ca. 0,5 Gew.-% beträgt.  

 
a)  

 
b) 

Abbildung 3: REM-Aufnahmen der mikroskaligen Silberflakes: a) Übersicht mit SE-Detektor, b) Vergrößerung zu a mit InLens Detek-

tor 

3.1.2 Füllstoffe 

Die Auswahl der verwendeten nicht-silber Füllstoffe erfolgt anhand unterschiedlicher Ansätze, um die 

Materialeigenschaften der gesinterten Fügeverbindung zu optimieren. Im Fokus aller Ansätze steht letzt-

endlich das Ziel, die Temperaturwechselfestigkeit zu verbessern, um die Lebensdauer der Leistungsmo-
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dule zu erhöhen. Als positiver Nebeneffekt kann die Verwendung von nicht-silber Füllstoffen je nach Kos-

ten und Mengenanteil des Füllstoffs dazu beitragen die Materialkosten der Sinterpaste zu reduzieren. Die 

verwendeten Füllstoffe können dabei in Anbetracht der Sintertemperatur von 230 °C bis 250 °C in hoch- 

und niedrigschmelzende Materialien und nach deren Materialart in metallische und keramische Füllstoffe 

kategorisiert werden. Eine Übersicht der relevanten Füllstoffeigenschaften ist aus Tabelle 6 zu entneh-

men.  

Tabelle 6: Übersicht relevanter Materialeigenschaften der verwendeten Füllstoffe 

Mate-
rial 

Schmelztem-
peratur [°C] 

Partikelgröße [µm] Parti-
kel-
form 

Thermischer Aus-
dehnungs-koeffi-
zient α [ppm/K]  

Wärmeleit-
fähigkeit 
[W/m*K]  D10 D50 D90 

Cu 1083 [91] 1,561 3,751 6,871 Flake 17,5 [7] 394 [7] 

Cu 1083 [91] 2,151 4,861 8,631 Pulver 17,5 [7] 394 [7] 

SiC > 2300 [92] 0,502  1,802 4,502 Pulver 2 bis 3,1 [70];  
4,3 [5] 

370 [69] 

ZrO2 2715 [17] 0,282 0,602 1,902 Pulver 9,6 [17] 3,0 [17] 

SAC 305 217/221 [93] 3,101 5,481 7,881 Pulver 23,5 [93] 58,7 [93] 

In 156,6 [94] 7,951 18,31 37,21 Pulver 32,1 [94] 81,8 [94] 

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

 

Hochschmelzende Materialien Tm > TSinter 

Als hochschmelzende Füllstoffe werden zwei Kupferpulver, welche sich in ihrer Partikelform unterschei-

den, sowie die keramischen Pulver Siliziumkarbid (SiC) und ein teilstabilisiertes Zirconiumoxid (ZrO2) ver-

wendet. Die mittlere Partikelgröße D50 der Kupferpulver ist mit knapp 5 µm vergleichbar zu dem flake-

förmigen Silberpulvern. Die keramischen Pulver weisen hingegen eine etwas kleinere Partikelgröße 

zwischen 0,6 µm (ZrO2) und 1,8 µm (SiC) auf. Cu wurde aufgrund der vergleichbaren Materialeigenschaf-

ten zu Ag ausgewählt, welches allerdings eine höhere Festigkeit und einen etwas niedrigeren CTE auf-

weist. Zusätzlich 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 Füllstoffmaterial aufgrund seines sehr niedrigen CTE´s und seiner hervorragenden Wärmeleitfä-

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 Umwandlungsverstärkung darauf ab, das Risswachstum zu verlangsamen 

oder im Idealfall zu stoppen [97–99]. Im Fall des ZrO2 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 Spannungsintensität an 
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der Rissspitze durch die hervorgerufene Volumenzunahme gesenkt und das Risswachstum behindert 

wird.  

Niedrigschmelzende Materialien Tm < TSinter 

Als niedrigschmelzende Füllstoffe wird die aus der Elektrotechnik gängige SAC305 Lötlegierung sowie rei-

nes Indium verwendet. Sowohl das SAC Lot als auch das Indium werden der Sinterpaste pulverförmig 

hinzugefügt. Dabei liegt die mittlere Partikelgröße des SAC Pulvers mit ca. 5 µm in der Größenordnung 

der Silberflakes. Das Indiumpulver ist hingegen herstellungsbedingt mit einer mittleren Partikelgröße von 

18,3 µm mehr als dreimal so groß. Ziel der niedrigschmelzenden Zweitphase ist es, die poröse Sinter-

schicht während des Sinterprozesses zu infiltrieren und eine bessere Benetzung der Kontaktflächen her-

beizuführen. Weiterhin sollen die mechanischen Eigenschaften der Sinterschicht durch lokale diffusions-

basierte intermetallische Phasen optimiert werden. Denn sowohl das binäre Sn-Ag als auch das binäre In-

Ag Phasendiagram enthalten hochtemperaturstabile intermetallische Phasen, wie z.B. ε-Ag3Sn mit einer 

Schmelztemperatur von 480 °C [100] oder ζ-Ag3In mit einer Schmelztemperatur von 670 °C [101], welche 

sich während 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 Restporosität verringert und das Benetzungsverhalten der Fügepartner 

optimiert werden kann. Zusätzlich wurde nachweislich die Hochtemperaturstabilität und die Temperatur-

wechselbeständigkeit gegenüber reinen Silber-Sinterverbindungen verbessert.  

 
a) 

 
b) 

Abbildung 4: Binäre 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 erhältlichen 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 Lösemitteln als auch Bindemitteln zusammensetzen. Die 

Referenzpaste bildet die Basis der mit Füllstoffen modifizierten Silberpasten, wobei 10 ± 3 Gew.-% des Ag-

Gehalts durch das jeweilige Füllstoffpulver ersetzt werden.  

Je Füllstoff werden Pastenansätze von 300 g hergestellt. Dazu werden die Rohstoffe eingewogen und hän-

dig zu einer Suspension verrührt. Anschließend wird die Suspension mittels eines Labormischsystems des 
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Typs Hauschild SpeedMixer DAC800.1 FVZ bei einer Drehzahl von 800 U/min für zwei Minuten homoge-

nisiert. Die doppelte Rotation des Mischbechers und die in unterschiedlichen Ebenen wirkenden Zentri-

fugalkräfte ermöglichen eine effiziente Homogenisierung auch ohne zusätzliche Schaufelrührer. Der 

Mischvorgang erfolgt in der geschlossenen Pastendose, sodass die Gefahr von Verunreinigungen mini-

miert wird [103]. Zum Vermeiden von Agglomeraten und Lufteinschlüssen 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 für SiC-Anwendungen zu modifizie-

ren, werden alle Testaufbauten mit SiC-Chips realisiert. Aufgrund der hohen Materialkosten werden für 

alle zerstörenden Testverfahren mechanische SiC-Chips verwendet. Lediglich für die aktiven Lastwechsel-

tests werden funktionsfähige SiC-Chips eingesetzt. Als Halbleiterbauelement wird der kommerziell erhält-

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 Verfügung gestellt wurde. 

Frontseitig (Gate & Source) ist die Oberfläche mit einer Al-Metallisierung versehen, die die oberseitige 

Kontaktierung mittels Al-Bonddrähten ermöglicht (vgl. Kapitel 2.2.4). Rückseitig (Drain) ist der Chip mit 

einer Titan-Nickel-Silber-Beschichtung versehen, wobei Ti und Ni als Diffusionsbarriere und Ag als sinter-

bare Oberfläche aufgebracht sind. Die Chipgröße beträgt 4,08 mm x 7,35 mm mit einer Chipdicke von 

380 µm. Die maximale Sperrschichttemperatur TJ liegt bei 150 °C, wobei die maximale Prozesstemperatur 

kurzzeitig bis zu 325 °C betragen kann [104]. Der Durchlassstrom des SiC MOSFET´s beträgt maximal 72 A 

bei einer Durchbruchspannung von 1700 V. Zusätzlich zu den SiC MOSFETs werden Silizium-Dioden des 

Typs SKCD 81 C 170 I HD der Firma Semikron als Halbleiterbauelemente für aktive Lastwechseltests ver-

wendet. Die oberseitige Kontaktfläche ist ebenfalls mit einer Al-Metallisierung für die Kontaktierung mit-

tels Al-Bonddrähten versehen. Rückseitig ist eine sinterbare Oberflächenmetallisierung aus Ni und Ag auf-

gebracht. Die Chipgröße beträgt 9 mm x 9 mm mit einer Chipdicke von 300 µm. Die maximale 

Sperrschichttemperatur TJ liegt bei 150 °C, wobei die maximale Prozesstemperatur kurzzeitig bis zu 320 °C 

betragen kann [105]. Der Durchlassstrom der Si-Diode beträgt maximal 85 A bei einer Durchbruchspan-

nung von 1700 V.  

3.3.2 Substrate 

Als Isolationssubstrate werden in dieser Arbeit neben den gängigen Condura®.classic – DCB-Al2O3 Subs-

traten von Heraeus auch die für Hochleistungsanwendungen eingesetzte Si3N4-AMB Substrate von Tos-

hiba Materials C., Ltd. verwendet. Die Auswahl erfolgt anhand der jeweiligen Testmethode, wobei der 

Schwerpunkt auf den hochzuverlässigen AMB Substraten liegt (vgl. Kapitel 2.2.1). Sämtliche 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 standardmäßigen DCB Substrate durchgeführt. Die verwendeten Substrate 

unterscheiden sich allerdings lediglich durch deren Isolationskeramik, wobei die Dicke der Keramik jeweils 

0,32 mm beträgt. Beide Substrattypen haben eine Größe 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 Ätzverfah-

rens in die in Abbildung 5 dargestellten Leiterbahnen strukturiert. Sie dient der Modulverschaltung im 

Falle von aktiven Lastwechseltests. Zum Schutz vor Oxidation und für eine verbesserte Anbindung der Ag-

Sinterpaste ist das Kupfer mit einer ca. 0,15 µm dicken Ag-Metallisierung aus Immersionsilber versehen. 

 

Abbildung 5: Si3N4-AMB Substrat mit oberseitiger Leiterbahnstrukturierung 

3.3.3 Übersicht der Testprobekörper 

Für die Ermittlung der verschiedenen Materialeigenschaften werden entsprechend der jeweiligen Unter-

suchungsmethode vier unterschiedliche Probekörper (Zugprobe, Sinterstreifen, Modulaufbau, Demonst-

ratoren) hergestellt. Während der Modulaufbau und die Demonstratoren dem klassischen Aufbau eines 

Leistungsmoduls, bestehend aus Halbleiterbauteil und Trägersubstrat, entsprechen, handelt es sich bei 

der Zugprobe und dem Sinterstreifen lediglich um einen reinen Sinterkörper. Die Probenlayouts und die 

dazugehörigen Untersuchungsmethoden sind aus Tabelle 7 zu entnehmen. 

Zur Charakterisierung der modifizierten Silbersintermaterialien wird der in Kapitel 3.4 beschriebene Her-

stellungsprozess von druckgesinterten Fügeverbindungen für alle Probekörper verwendet (10 MPa, 

230 °C, 3 min). Die Fügeverbindungen der Modulaufbauten sowie der Demonstratoren zwischen den in 

Kapitel 3.3.1 und 3.3.2 beschrieben Halbleiterbauelementen und Trägersubstraten werden mit Hilfe einer 

ca. 20 µm bis 30 µm dicken Sinterschicht erzeugt. Für die Charakterisierung der reinen Sinterkörper wur-

den diese möglichst prozessnah zu den Verbindungsschichten der Modulaufbauten hergestellt. Dennoch 

entspricht die Probendicke der Sinterkörper in etwa der zwei- bis dreifachen Dicke einer Fügeverbindung, 

um die Handhabung der Proben während der Untersuchungen zu gewährleisten. Die Geometrie der Zug-

probe orientiert sich an der DIN 50125 Zugprobe Form H [106]. Zur Durchführung des aktiven Lastwech-

seltests wird die Si-Diode des Demonstrators oberseitig mit 18 CucorAl-Bonddrähten mit einem Durch-

messer von 300 µm kontaktiert. Für die Kontaktierung des SiC-MOSFET werden für den Lastanschluss drei 

AlCu-Bändchen (2000 µm x 200 µm) und für den Gate-Anschluss ein Al-Bonddraht mit 150 µm Durchmes-

ser verwendet.  
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Tabelle 7: Layout der verwendeten Probenkörper mit zugeordneten Charakterisierungsmethoden 

Probenbe-
zeichnung 

Charakterisierungs-
methode 

Probenlayout 

Zugprobe Dichte; Mikrostruk-
turanalyse; Thermi-
sche Leitfähigkeit; 
Thermische Aus-
dehnung; Zugver-
such; Kriechversuch  

 
Sinterstrei-
fen 

Elektrische Leitfä-
higkeit 

 

Modulauf-
bau:  

Schertest: Initial 
und nach beschleu-
nigten Alterungs-
tests (vgl. Kapitel 
3.6) 

j 
Demonstra-
toren: 

Aktiver Lastwech-
seltest:  
1. Testsetup mit   
Si-Diode  

 
 2. Testsetup mit 

SiC-MOSFET 
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3.4 Herstellungsprozess von druckgesinterten 

Fügeverbindungen 

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 Bauteilbestückung und das Drucksin-

tern.  

Aufgrund der Vielzahl an unterschiedlichen Untersuchungsmethoden werden, wie in Kapitel 3.3.3 be-

schrieben, verschiedene Probenlayouts benötigt. Neben Modulaufbauten, bestehend aus Trägersubstrat 

und Halbleiterbauelement, werden zusätzlich reine Sinterstreifen hergestellt. Die dazu verwendeten Sin-

terparameter sind allerdings einheitlich, sodass sich die Proben lediglich durch deren Layout unterschei-

den. 

 

Abbildung 6: Schematische Darstellung des gesamten Drucksinterprozesses 

3.4.1 Pastenauftrag 

Die Pastenapplikation erfolgt für 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. Für 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 zugeführte 

Substrat aufgebracht. Die Qualität der gedruckten Sinterschicht wird insbesondere durch die Verfahren-

sparameter Rakelgeschwindigkeit, -druck und Schablonendicke als auch durch das Fließverhalten der Sin-

terpaste bestimmt.  

Für die Modulaufbauten wird der Pastendruck mit einer Schablone mit zwei Aussparungen von jeweils 

5 mm x 8 mm und einer Dicke von 75 µm durchgeführt. Damit sind die Aussparungen der Schablone in 
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etwa einen Millimeter größer als das zu fügende SiC-Halbleiterbauelement (vgl. Kapitel 3.3.1) gewählt. 

Die Schablonendicke der Zugprobe beträgt 150 µm und die des Sinterstreifens 200 µm. Grund für die grö-

ßere Dicke im Vergleich zu den Modulaufbauten sind die filigranen Proben, die mit dünneren Schichtdi-

cken nicht mehr zu handhaben wären. Trotz der stärkeren Schablonendicke wird der in Abbildung 6 dar-

gestellte Prozessablauf beibehalten. 

3.4.2 Trocknungsprozess und Positionierung des Halbleiterbauelements 

Das in der Sinterpaste enthaltene Lösemittel wird nach der Pastenapplikation in einem Konvektionsofen 

der Firma Binder ausgetrieben. Der Vortrocknungsschritt verhindert neben der Entstehung von Trock-

nungskanälen durch das Abdampfen der Lösemittel auch das Verlaufen der gedruckten Pastendepods 

während des Drucksinterprozesses. Die Temperatur sollte im Trocknungsprozess möglichst unterhalb von 

150 °C gehalten werden, da andernfalls bereits vorzeitige Sintervorgänge auftreten können. Der Trock-

nungsprozess wird daher standardmäßig entsprechend des Produktdatenblatts in einem vorgeheizten 

Ofen bei 140 °C für 10 min unter Luft-Atmosphäre durchgeführt.  

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 erhöhten Temperaturen statt. Die vorübergehende leichte Anhaf-

tung des Halbleiterbauelements wird hierbei durch das noch vorhandene Coating der Ag-Partikel ermög-

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 Fügeverbindung wird im Drucksinterprozess durch das Aufbringen einer uniaxialen Kraft 

zwischen zwei beheizbaren Presswerkzeugen generiert. Zum Schutz vor Verunreinigungen und vor me-

chanischen Beschädigungen des empfindlichen Halbleiterbauelements durch das Presswerkzeug werden 

sowohl die Modulaufbauten als auch die Sinterstreifen mit einer 100 µm dicken Polytetraflourethylenfolie 

(PTFE) geschützt. Zusätzlich wird ein Silikonkissen zwischen PTFE-Folie und Presswerkzeug verwendet, um 

den Druck „quasi-hydrostatisch“ zu verteilen und somit eine homogene Druckverteilung zu gewährleisten.  

Alle in dieser Arbeit verwendeten Modulaufbauten und Sinterkörper werden mit der Drucksinterpresse 

Sinterstar Innovate-F-XL der Firma Boschman hergestellt. Die Temperatureinbringung erfolgt dabei so-

wohl über das obere als auch das untere Presswerkzeug. Der Prozessdruck wird hydraulisch entsprechend 

der Probengröße aufgebracht. Während die Modulaufbauten direkt in die Sinterpresse gegeben werden, 

erfolgt die Sinterung der Sinterstreifen mit einem speziell entwickelten Sintertool. Dieses ermöglicht 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 für alle in dieser Studie hergestellten Proben verwendet.  
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3.5 Methoden zur Ermittlung von Materialeigenschaften der 

gesinterten Fügeverbindung 

3.5.1 Bestimmung der Dichte und Porosität der Sinterschicht 

Die Porosität ist eine charakteristische Kenngröße eines gesinterten Körpers. Im Vergleich zu schmelzme-

tallurgisch hergestellten Werkstoffen, deren Eigenschaften insbesondere durch ihre chemische Zusam-

mensetzung und Gefügeausbildung beeinflusst werden, sind die Materialeigenschaften eines Sinterkör-

pers maßgeblich durch ihre Porosität bestimmt [46]. Gesinterte Silberschichten weisen ebenfalls eine 

gewisse Porosität auf, die in Abhängigkeit der verwendeten Sinterparameter in der Regel zwischen 5 % 

und 25 % liegt. Während eine geringe Porosität sowohl zu einer Erhöhung der mechanischen Festigkeit 

als auch der thermischen und elektrischen Leitfähigkeit führt, kann sich eine poröse Struktur durch einen 

reduzierten Elastizitätsmodul (E-Modul) positiv auf die thermomechanischen Eigenschaften auswirken 

[38].  

Ein gängiges Verfahren zur Bestimmung der Porosität von gesinterten Probekörpern ist das Wägungsver-

fahren nach dem Archimedische Prinzip nach DIN ISO 3369. Danach ergibt sich die Porosität P aus dem 

Verhältnis der Dichte des porösen Körpers ρ zu der Dichte des Vollmaterials ρk (theoretische Dichte) und 

wird in der Regel in Prozent angegeben [46]: 

 𝑃 = (1 −
𝜌

𝜌𝑘

) × 100 % (4) 

 

Aufgrund des typischen Modulaufbaus, bestehend aus Halbleiterbauteil, Sinterschicht und Trägersub-

strat, ist ein bewährtes Verfahren zur Ermittlung der Porosität von gesinterten Silberschichten die bild-

analytische Auswertung von Gefügeschliffbildern. Mit Hilfe dieser Methode wird die Porosität der in die-

ser Arbeit hergestellten Sinterproben bestimmt. Für die Auswertung werden Querschliffe der gesinterten 

Zugproben zunächst metallografisch vorpräpariert und nachfolgend mittels Ionenpolitur aufbereitet. Die 

Auswertung der Porosität erfolgt anhand von REM-Gefügeaufnahmen mit Hilfe des Bildverarbeitungspro-

gramms imageJ. Der Schwellwert ist dabei so zu wählen, dass die Poren schwarz und die versinterten 

Silberpartikel weiß abgebildet werden, vgl. Abbildung 7. Das Verhältnis der schwarzen Fläche zur Gesamt-

fläche entspricht der Porosität der Sinterschicht. Zusätzlich können die Anzahl und die Größe der ermit-

telten Poren ausgegeben werden.  
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a) 

 
b) 

 
                                             c)  

Abbildung 7: Bestimmung der Porosität mittels Bildanalyse: a) REM-Aufnahme der Sinterschicht nach Ionenpolitur, b) Binarisiertes 

Bild. Die ermittelte Porosität liegt hier bei ca. 15,8 %, c) Als Poren identifizierte Bildbereiche 

3.5.2 Ermittlung der elektrischen Leitfähigkeit  

Silber ist der beste elektrische Leiter aller metallischen Werkstoffe. Aufgrund der Verwendung von hoch-

reinen Silberpulvern als Ausgangsmaterial ist für gesinterte Silber-Fügeverbindungen ebenfalls eine hohe 

elektrische Leitfähigkeit zu erwarten, die lediglich durch die verbleibende Restporosität in der Sinter-

schicht vermindert wird. Da die verbleibende Schichtporosität eine starke Abhängigkeit von den Sinterpa-

rametern aufweist, ist die Ermittlung der elektrischen Leitfähigkeit unter den in dieser Studie verwende-

ten Sinterparametern (vgl. Kapitel 3.4.3) von großer Bedeutung.  

 
a) 

 
b) 

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

Messaufbau  

Die Vier-Punkt-Methode ist ein gängiges Verfahren zur Bestimmung des Flächenwiderstands von dünnen 

Materialschichten. Im Vergleich zu der einfachen Zwei-Punkt-Messung (Multimeter) basiert die Vier-

Punkt-Messung auf zwei voneinander getrennten Stromkreisen, die eine präzise Messung des Wider-

stands stromlos und ohne den Einfluss von Kontakt- und Leitungswiderständen ermöglicht [109]. Bei die-
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ser Methode wird die zu messende Probenoberfläche mit vier in der Regel kollinear angeordneten, nadel-

förmigen Elektroden kontaktiert (Abbildung 8 a). Über die äußeren Elektroden (1; 4) wird ein konstanter 

Gleichstrom I eingebracht. Die zwei inneren Elektroden (2; 3) dienen dazu den Spannungsabfall U zu mes-

sen, welcher infolge der materialabhängigen Leitfähigkeit aufgetreten ist. Unter der Berücksichtigung ei-

nes Korrekturfaktors C, welcher durch die Elektrodenpositionierung und der Probengeometrie bestimmt 

wird, berechnet sich der Flächenwiderstand R□ nach [108]: 

 
𝑅□ = 𝐶 ×

𝑈

𝐼
 (5) 

 

Der spezifische Widerstand ρ kann unter Berücksichtigung der Schichtdicke d nach Gl. 6 bestimmt werden. 

 𝜌 = 𝑑 × 𝑅□ (6) 

 

Die elektrische Leitfähigkeit σ kann schließlich über den Kehrwert des spezifischen Widerstandes ermittelt 

werden. 

 
𝜎 =

1

𝜌
 (7) 

 

Zur Ermittlung der elektrischen Leitfähigkeit der modifizierten Sinterschichten wird der Flächenwider-

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 nadelförmigen Elektroden sind in einem Messkopf federgelagert und werden mit Hilfe ei-

ner Kniehebelpresse auf die Probenoberfläche aufgesetzt. Als Probekörper werden die in Kapitel 3.3.3 

beschriebenen Sinterstreifen verwendet. Je Sintermaterial werden 5 Sinterstreifen jeweils fünffach ge-

messen.  

3.5.3 Messung der thermischen Leitfähigkeit 

Die thermische Leitfähigkeit der gesinterten Fügeverbindung ist hinsichtlich der Abführung der vorhande-

nen Verlustwärme des Halbleiterbauelements von großer Bedeutung.  

Der als Wärmeleitung bekannte Energietransportmechanismus innerhalb von Festkörpern wird durch 

Temperaturunterschiede hervorgerufen. Nach dem zweiten Hauptsatz der Thermodynamik fließt ein 

Wärmestrom stets von einer höheren 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 Wärmeleitglei-

chung (Gl. 8) beschreibt für den stationären Fall die Proportionalität zwischen dem Wärmestrom 𝑄̇ und 

der Temperaturdifferenz T2 – T1 sowie der des Probenquerschnitts A. Der materialcharakteristische Pro-

portionalitätsfaktor wird durch den Wärmeleitungskoeffizienten λ beschrieben, während die durch-

strömte Materialdicke durch d gegeben ist. [110] 

 
𝑄̇ = −𝜆 ×

𝐴

𝑑
× (𝑇2 − 𝑇1) (8) 
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Anhand dieses Zusammenhangs wird deutlich, dass für eine effektive Entwärmung eines Leistungsmoduls 

neben den geometrischen Größen insbesondere der materialspezifische Wärmeleitungskoeffizient der 

Fügeverbindung eine tragende Rolle spielt.  

Daher eignen sich gesinterte Silber-Fügeverbindungen, aufgrund der geringen Schichtdicke (20 bis 60 µm) 

und der hohen thermischen Leitfähigkeit, ideal für eine effiziente Wärmeabführung. Es gibt eine Reihe 

von standardisierten Testmethoden zur Bestimmung der Wärmeleitfähigkeit, dabei ist die nach ASTM 

D5470 die gängigste Methode im stationären Versuch. Sie ist allerdings nicht für Materialien mit sehr 

hohen Wärmeleitfähigkeiten und sehr dünnen Schichten geeignet [111]. Die Laser-Flash-Methode (ASTM 

E1461), welche einem instationären Verfahren entspricht, hat sich für die Charakterisierung von gesinter-

ten Fügeverbindungen zu einem gängigen Verfahren entwickelt [38]. Mit dieser Methode können Mate-

rialien mit höchsten Wärmeleitfähigkeiten analysiert werden. Allerdings gibt es auch hier Anforderungen 

an die Probengeometrie, sodass Probendicken von 0,1 mm bis 6 mm Dicke für eine präzise Messung er-

forderlich sind [112]. Aus diesem Grund ist es nicht möglich die in dieser Arbeit hergestellten prozessna-

hen Sinterproben (vgl. Kapitel 3.3.3) mit Schichtdicken im Bereich von 50 µm zu messen.  

Die Wärmeleitfähigkeit der prozessnah hergestellten Sinterproben wird daher mit der LaTIMA Methode 

(Lateral Thermal Interface Material Analyzer) der Nanotest und Design GmbH ermittelt. Diese Messme-

thode ermöglicht eine laterale Messung von gut wärmeleitenden dünnen Materialproben (Abbildung 9), 

wie beispielsweise Silber-Sinterschichten [111]. Die Methode basiert auf dem stationären Verfahren der 

ASTM D5470, allerdings wird bei der LaTIMA-Methode eine streifenförmige Probe horizontal auf zwei 

Sockel gelegt, wobei einer als Wärmequelle und der andere als Wärmesenke fungiert. Die thermische 

Leitfähigkeit λS wird über den Wärmestrom 𝑄̇ und den Temperaturgradienten ΔTIR berechnet, wobei der 

Wärmestrom an beiden Sockeln mit Hilfe von jeweils drei Thermoelementen (T1 bis T3 bzw. T4 bis T6) 

anhand von Gl. 9 ermittelt wird. Der Temperaturgradient über die Länge 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. 

 
𝜆𝑆 =

𝐿𝐼𝑅

𝐴𝑆

×
𝑄̇

∆𝑇𝐼𝑅

 (9) 

 

Die LaTIMA Methode wurde im Rahmen einer Dissertation sowohl an Vollmaterialien als auch an gesin-

terten Probekörpern mit unterschiedlicher Porosität qualifiziert, sodass die Messmethode für die dünnen 

Sinterproben bestens geeignet ist [111].  

Die Messung der thermischen Leitfähigkeit wird mit der LaTIMA-Methode anhand der gesinterten Zug-

proben durchgeführt (vgl. Kapitel 3.3.3). Die Verwendung einer einheitlichen Probengeometrie für ver-

schiedene Untersuchungsmethoden ermöglicht die Charakterisierung unterschiedlicher Materialeigen-

schaften an ein und demselben Probenkörper. Dadurch können geometrische und herstellungsbedingte 

Einflüsse umgangen werden. Pro Sintermaterial werden drei Probekörper jeweils 11-mal gemessen. 
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a) 

 
b) 

Abbildung 9: LaTIMA-Methode zur Bestimmung der Wärmeleitfähigkeit von dünnen gut leitenden Probekörpern: a) Schematischer 

Messaufbau der LaTIMA-Methode nach [111], b) Experimenteller Messaufbau [111] 

Der Energietransport erfolgt bei der thermischen als auch der elektrischen Leitfähigkeit überwiegend über 

die freibeweglichen Valenzelektroden. Der Zusammenhang kann mit Hilfe des Wiedemann-Franz-Geset-

zes, welches auf der Drudeschen Theorie basiert, wie folgt beschrieben werden:  

 𝜆𝑒𝑙

𝜎
= 𝐿 × 𝑇 (10) 

 

Dabei kann die durch Elektronen hervorgerufene thermische Leitfähigkeit λel mit der für Metalle nahezu 

konstanten Lorenz-Konstante L bei einer Temperatur T und aus der bekannten elektrischen Leitfähigkeit σ 

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-

mensionsänderung einer Probe während eines vorgegebenen Temperaturprofils bestimmt werden kann. 

Die Längenänderung ΔL einer Probe, bezogen auf deren Ausganglänge L0 infolge einer Temperaturdiffe-

renz ΔT, wird durch den materialspezifischen Längenausdehnungskoeffizienten α angegeben. [115]  

 
𝛼 =

∆𝐿

𝐿0 × ∆𝑇
 (11) 

 

Zur Bestimmung des Längenausdehnungskoeffizienten mittels Schubstangendilatometer, wie schema-

tisch in Abbildung 10 dargestellt, wird die zu messende Probe in einen Probenhalter gelegt und mit einem 

Fühlstempel bzw. mit der Wand der Probenkammer durch eine definierten Kraft im Bereich von 10 mN 

bis 3 N in Kontakt gebracht. Die Probenkammer wird anschließend in einem horizontal verschiebbaren 

Ofen platziert. Sowohl die Ausgangslänge als auch die Längenänderung werden automatisch über eine 
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Skala am Fühlstempel und einem optischen Encounter ermittelt. Die Anpresskraft wird durch einen Aktu-

ator aufgebracht und mit Hilfe eines elastischen Kraftsensors detektiert. Die Temperatur wird über einen 

Temperatursensor in unmittelbarer Probennähe erfasst. [116] 

 

Abbildung 10: Schema eines Schubstangendilatometers nach [116] 

Die experimentelle Bestimmung der Wärmeausdehnung der modifizierten Sinterschichten wird mit einem 

horizontalen Dilatometer des Typs DIL 402 Expedis® Supreme der Firma Netzsch durchgeführt. Die Sinter-

proben werden dazu bei Raumtemperatur in eine für dünne Proben geeignete zylindrische Probenhalte-

rung mit Nut aus Aluminiumoxid gelegt. Anschließend wird die Probe durch den Fühlstempel mit einer 

Anpresskraft von 20 mN mechanisch kontaktiert. Als Probekörper wird der mittlere Teil (ca. 20 mm) der 

Zugproben verwendet, wobei die Probenköpfe zuvor abgetrennt werden. Nach Verschließen der Ofen-

kammer, wird der geschlossene Ofenraum zweifach evakuiert und anschließend mit Stickstoff gespült. 

Die Messung erfolgt unter Stickstoff-Atmosphäre. Die Ausgangslänge L0 der Sinterprobe wird automatisch 

durch das Wegaufnehmersystem bestimmt. Die Berechnung des thermischen Ausdehnungskoeffizienten 

für den entsprechenden Temperaturbereich erfolgt über die Aufzeichnung der Längenänderung ΔL und 

der Temperaturdifferenz ΔT. Der thermische Ausdehnungskoeffizient wird im Rahmen der vorliegenden 

Arbeit für den Temperaturbereich von 25 °C bis 200 °C ermittelt. Dazu wird die Dilatometermessung für 

jedes Sintermaterial an drei gesinterten Probekörpern durchgeführt.  

Scherfestigkeit 

Ein gängiges Verfahren zur Bestimmung der Festigkeit einer Fügeverbindung 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 Fügeverbindung zwischen Halbleiterbauelement und Trä-

gersubstrat analysiert werden kann [117, 118]. Der Schertest ist insbesondere aufgrund der einfachen 

Durchführung ein bevorzugtes Verfahren zur Qualifizierung von unterschiedlichen Fügematerialien bzw. 

Fügeprozessen von elektronischen Komponenten.  

Für die Durchführung des Schertests wird das Trägersubstrat in einer Probenhalterung fixiert oder an ei-

nen festen Anschlag gelegt. Mit Hilfe des parallel zur Oberfläche verfahrenden Schermeißels wird mit 
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konstanter Testgeschwindigkeit und definiertem Abstand zur Substratoberfläche das Halbleiterbauele-

ment mit einer stetig steigenden Kraft bis zum Versagen der Fügeverbindung belastet (Abbildung 11 a). 

Die Scherfestigkeit Τ der Fügeverbindung lässt sich aus der maximalen Scherkraft Fmax und der entspre-

chenden Anbindungsfläche A berechnen. Zur Qualifizierung der Fügeverbindung kann neben der ermit-

telten Scherfestigkeit eine Analyse der Bruchflächen durchgeführt werden, die eine Aussage über den 

Bruchmechanismus ermöglicht. Als Mindestanforderung wird im MIL-Std-883 eine flächenabhängige 

Scherfestigkeit von ca. 12 MPa für Anbindungsflächen ab 4,1 mm² Größe angegeben [118], während das 

Industriekonsortium DA51 20 MPa als hohe Scherfestigkeit klassifiziert [119]. 

 
a) 

 
b) 

Abbildung 11: a) Schematische Darstellung des Hochtemperatur-Schertests zur Qualifizierung der Fügeverbindung eines Leistungs-

moduls nach [117, 118], b) Modulaufbau auf beheizbarem Probenhalter mit Schermeißel im Hintergrund 

Nach den Standards MIL-Std-883 und ICP-TM-650 werden die auftretenden Brüche in drei unterschiedli-

che Kategorien eingeteilt, wie sie in Abbildung 12 dargestellt sind. Während die adhäsiven Bruchmecha-

nismen der Kategorien 2 und 3 zumeist ein Indikator für eine Fügeverbindung mit niedriger Festigkeit sind, 

deutet der kohäsive Mischbruch der Kategorie 1 auf eine gute Qualität der Fügeverbindung hin. In der 

Praxis treten allerdings häufig auch undefinierte Mischbrüche oder kohäsive Brüche innerhalb der Ver-

bindungsschicht auf.  

 
Kategorie 1: Kohäsiver Bruch im 

Halbleiterbauteil 

 
Kategorie 2: Adhäsiver Bruch 

zwischen Halbleiterbauteil und 

Fügeschicht 

 
Kategorie 3: Adhäsiver Bruch 

zwischen Fügeschicht und Trä-

gersubstrat 

Abbildung 12: Übersicht der unterschiedlich auftretenden Bruchmechanismen während des Schertests 

Der Scherversuch wird in der Regel bei Raumtemperatur durchgeführt. Allerdings muss, in Hinblick auf 

die steigenden Betriebstemperaturen der Leistungsmodule, ein zuverlässiger Betrieb ebenfalls bei erhöh-

ten Temperaturen gewährleistet sein. Da für metallische Werkstoffe mit steigender Temperatur häufig 

eine Abnahme der Festigkeit [120] einhergeht, werden von dem MIL-Std-883 zusätzlich Scherversuche bei 

erhöhten 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-

                                                                    
1 Internationales 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], 

während für gesinterte Silberverbindungen lediglich eine leichte Abnahme der Scherfestigkeit festgestellt 

wurde [123]. 

Für die experimentelle Bestimmung der Scherfestigkeit wird ein Schertester des Typs Dage 4000Plus der 

Firma Nordson verwendet, welcher zusätzlich mit einer beheizbaren Probenhalterung ausgestattet ist. 

Der Scherversuch wird bei 260 °C an den Modulaufbauten, wie in Abbildung 11 b dargestellt, durchge-

führt. Die Halbleiterbauelemente werden dabei mit einer Schergeschwindigkeit von 300 µm/s und einer 

Scherhöhe von 80 µm abgeschert. Auf diese Weise werden je Sintermaterial 10 Messwerte durch das Ab-

scheren der SiC-Chips generiert. 

Spannungs-Dehnungs-Verhalten 

Während der Scherversuch eine gängige Methode zur Qualifizierung der Fügeverbindung 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]. Gegenüber des Scher-

versuchs zeichnet sich der Zugversuch durch seinen klar definierten einachsigen Spannungszustand aus. 

Die Bestimmung der mechanischen Materialkenndaten der gesinterten Probekörper ist von großer Be-

deutung, da sie sich teilweise stark von dichtem Silber unterscheiden. Hauptursache der veränderten Ei-

genschaften ist die poröse Struktur des gesinterten Silbers. Sie führt zu einer Reduzierung des effektiven 

Probenquerschnitts, sodass auf die Sinterhälse im Innern des Sinterkörpers bei gleichen äußeren Kräften 

wesentlich höhere Spannungen wirken [126]. Der Einfluss der Porosität wird auch bei der Analyse der 

Proben nach dem Zugversuch ersichtlich. Während dichtes Silber makroskopisch eine deutliche Einschnü-

rung der Probe aufweist, was charakteristisch für ein duktiles Metall wie Silber ist, zeigt gesintertes Silber 

makroskopisch eher ein Sprödbruchverhalten ohne erkennbare Einschnürung. Bei Betrachten der Bruch-

fläche ist allerdings ein duktiles Bruchverhalten mit plastischer Verformung bzw. lokalen Einschnürungen 

zu erkennen, welches durch seine typische Wabenstruktur gekennzeichnet ist [63].  

Im Zugversuch wird eine Probe mit einer Zugbeanspruchung mit definierter Prüfgeschwindigkeit bis zum 

Versagen gedehnt. Aus der gemessenen Dehnung ε und der aufgebrachten Zugkraft F können, unter Be-

rücksichtigung des belasteten Probenquerschnitts S0, die mechanischen Kennwerte Zugfestigkeit Rm, 

Dehngrenze Rp0,2(Streckgrenze) als auch Elastizitätsmodul E bestimmt werden [127]. Die Ergebnisse wer-

den in der Regel in Spannungs-Dehnungs-Diagrammen dargestellt, wie es für ein duktiles Metall exemp-

larisch in Abbildung 13 a gezeigt ist.  

                                                                    
2 DIN EN ISO 6892-1 Metallische Werkstoffe – Zugversuch – Teil 1: Prüfverfahren bei Raumtemperatur 
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a) 

                
b) 

Abbildung 13: a) Spannungs-Dehnungs-Diagramm eines duktilen Metalls ohne ausgeprägte Streckgrenze Re nach [127], b) Zug-

probe in Zugprüfanlage (ZwickRoell Z0.5 TN) bei Raumtemperatur 

Wird eine Probe auf Zug belastet, stellt sich je nach Höhe der angelegten Spannung und je nach Material-

verhalten eine Verformung ein. Kehrt die Probe nach Entlastung wieder in deren Ausgangsform zurück, 

spricht man von elastischer Formänderung. Verbleibt hingegen die Formänderung 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 σ und Dehnung εe nach dem Hookesche Gesetz wie folgt beschreibt:  

 𝜎 = 𝐸 × 𝜀𝑒 (12) 

 

Der Proportionalitätsfaktor wird mit dem Elastizitätsmodul E beschrieben. Beim Belasten einer Probe 

oberhalb der Dehngrenze Rp0,2 (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 durchgeführt, um die mechanischen Materialkenndaten 

Zugfestigkeit Rm und Elastizitätsmodul E der gesinterten Probekörper zu bestimmen. In Anlehnung an vo-

rangegangene Untersuchungen werden die Zugversuche hinsichtlich der Vergleichbarkeit mit einer kon-

stanten Traversengeschwindigkeit von 0,1 mm/min durchgeführt [38, 63].  

Die Zugversuche zur Qualifizierung der verschiedenen Füllstoffe erfolgen intern an einer Zugprüfanlage 

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. 

Weiterführende Untersuchungen des favorisierten modifizierten Sintermaterials zur Analyse des Tempe-

ratureinflusses auf die mechanischen Eigenschaften, werden aus anlagetechnischen Gründen in dem ex-

ternen Prüflabor polymerphys IK GmbH durchgeführt. Hier werden neben der Zugprüfung bei Raumtem-

peratur zusätzlich Zugversuche bei 100 °C und 175 °C vorgenommen. Je Paste und Temperatur werden 5 

Einzelproben getestet. Als Zugprüfanlage steht eine Z030 Trevo der Firma ZwickRoell zur Verfügung.  

Zusätzlich zu den ermittelten mechanischen Kenndaten, erfolgt im Nachgang an die Zugversuche eine 

Analyse der Bruchflächen im REM. Damit sollen Rückschlüsse für die Beurteilung der Qualität der Sinter-

verbindung als auch des Bruchverhaltens ermöglicht werden.  
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Kriechverhalten 

Der Begriff des „Kriechens“ beschreibt eine zeitabhängige plastische Formänderung eines Werkstoffes 

unter der Einwirkung einer konstanten Belastung insbesondere bei erhöhten 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 zeitabhängige 

Kriechdehnung wird zumeist für 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 primären-, sekundären- und tertiären Kriechens unterteilt werden. [25, 

26] 

Das primäre 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 

führt, wie aus Abbildung 14 b ersichtlich ist. Das sekundäre oder auch stationäre 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 tertiäre Stadium (Ⅲ) weist hingegen einen star-

ken Anstieg der Dehnung und damit auch der Dehnrate auf. Neben den Kriechvorgängen findet zusätzlich 

eine Schädigung des Werkstoffs durch Poren- und Rissbildung bevorzugt an den Korngrenzen statt, die 

letztlich zum Versagen des Materials führt.  

 
a) 

 
b) 

Abbildung 14: a) Schematische Darstellung einer Kriechkurve mit den charakteristischen Kriechstadien nach [26], b) Schematische 

Darstellung der Dehnrate in Abhängigkeit der einzelnen Kriechstadien nach [26] 

Die Dehnrate des sekundären Kriechens in Abhängigkeit der Spannung σ und der Temperatur T kann mit 

dem Potenzgesetz-Kriechen oder Norton-Kriechen durch  

 
𝜀Ⅱ̇ = 𝐵 × 𝜎𝑛 × exp (−

𝑄

𝑅𝑇
) (13) 

 

beschrieben werden. Wobei B eine materialabhängige Konstante, n der Spannungsexponent, R die Gas-

konstante und Q eine charakteristische Aktivierungsenergie für den Kriechprozess sind.  

In Abhängigkeit 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 Korngröße, be-

einflusst. So sind feinkörnige Gefüge gegenüber Diffusionskriechen wesentlich anfälliger als grobkörnige. 

Eine Übersicht über den vorherrschenden Verformungsmechanismus in Abhängigkeit der Spannung und 

Temperatur kann aus materialspezifischen Verformungsmechanismen-Diagrammen entnommen werden. 

Exemplarisch ist dazu in Abbildung 15 das Verformungsmechanismen-Diagramm von dichtem Silber in 

Abhängigkeit der Korngröße dargestellt. In der Abbildung ist auf der y-Achse die normierte Zugspannung 

über der homologen Temperatur aufgetragen. In Abhängigkeit der Korngröße sind drei Bereiche des Dif-

fusionskriechens dargestellt. Bei niedrigen homologen Temperaturen ist die plastische Verformung durch 

Überschreiten der Fließgrenze gekennzeichnet. Mit steigender homologen Temperatur und in Abhängig-

keit der Korngröße setzten hingegen verstärkt Diffusions- und Versetzungskriechmechanismen ein, die 

zusätzlich eine Kriechverformung hervorrufen. 

 

Abbildung 15: Verformungsmechanismen-Diagramm für dichtes Silber unter dem Einfluss unterschiedlicher Korngrößen nach [26, 

49] 

Im Kriechversuch oder nach DIN EN ISO 2043 Zeitstandversuch wird ein Probekörper mit einer konstanten 

Spannung bei einer vorgegebenen erhöhten Temperatur belastet. Die sich einstellende plastische Verfor-

mung (Kriechdehnung ε) wird über der Zeit t aufgezeichnet und kann anschließend durch eine Kriechkurve 

dargestellt werden. Anhand dieser kann das Werkstoffverhalten unter konstanter Belastung bei erhöhten 

Temperaturen analysiert werden.  

Die Untersuchung des Kriechverhaltens der modifizierten Sinterschichten erfolgt wie der Zugversuch in 

dem externen Prüflabor 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 Leistungsfähigkeit und Zuverlässigkeit von Leistungsmodulen unter rauen Einsatzbedingungen stellen 

eine der größten Herausforderungen der AVT dar und stehen dementsprechend im Fokus aktueller For-

schungsarbeiten. Leistungsmodule sind während ihres Betriebs einer permanenten Temperatur- bzw. 

Lastwechselbeanspruchung ausgesetzt, die zu thermomechanischen Spannungen in der Baugruppe füh-

ren (vgl. Kapitel 2.2). Beschleunigte Alterungstests werden daher zur Qualifizierung und Abschätzung der 

Zuverlässigkeit 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 Fügeverbindung 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 führen. Gesinterte Silberverbindungen zeigen hingegen eine we-

sentlich höhere Beständigkeit aufgrund der niedrigeren homologen Temperatur und höheren Festigkeit 

(vgl. Kapitel 2.2.2). 

Sowohl im TCT als auch im TST werden die Proben im Wechsel einer Kammer mit hoher und einer Kammer 

mit niedriger Temperatur zugeführt. Der Unterschied beider Testmethoden liegt in dem verwendeten 

Umgebungsmedium, der Verweil- und der Transferzeit zwischen den unterschiedlichen Temperaturkam-

mern (DIN EN ISO 60068-2-144). Während die Wärmeübertragung beim TCT über Luft erfolgt, wird die 

Wärmeübertragungsgeschwindigkeit im TST durch die Verwendung eines flüssigen Mediums gesteigert, 

sodass der Schärfegrad der thermomechanischen Belastung des TST im Vergleich zum TCT höher ist [118]. 

Um einen möglichst schroffen Temperaturwechsel zu realisieren, muss der Transfer innerhalb weniger 

Sekunden (< 10 s) erfolgen. Durch die hohe Wärmeübertragungsgeschwindigkeit 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 Abhängigkeit 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 Flüssig-Flüssig-Temperatur-

schockschrank zur Charakterisierung der Zuverlässigkeit der gesinterten Modulaufbauten durchgeführt 

(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 gewählt. Die 

Verweilzeit je Temperaturbad wird auf 5 min festgelegt, wobei der Transfer von einem in das andere Bad 

innerhalb von 10 s erfolgt. Als flüssiges Medium wird Galden® D 02 TS sowohl für das kalte als auch das 

                                                                    
4 DIN EN ISO 60068-2-14 Umgebungseinflüsse Teil 2-14: Prüfverfahren – Prüfung N: Temperaturwechsel 
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heiße 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 hö-

heren Schärfegrad unterzogen. Die Wahl der Testmethode und Testbedingungen kann mit einer verkürz-

ten Testdauer aufgrund der geringeren Verweilzeiten als auch einer beschleunigten Degradation der 

Fügeschicht infolge der größeren Temperaturdifferenz begründet werden.  

 
a) 

 
b) 

Abbildung 16: a) Flüssig-Flüssig-Temperaturschockschrank, b) Temperaturprofile eines Prüfzyklus des TST und TCT 

Da der TCT im Automotivbereich die standardisierte Testmethode darstellt, werden zusätzlich TCT´s der 

Referenzproben in einem Luft-Luft-Temperaturschrank des Typs VT³ 7012 S2 der Firma Vötsch durchge-

führt. Damit soll eine bessere Einordnung der Ergebnisse des TST zu anderen Zuverlässigkeitsuntersuchun-

gen ermöglicht werden. In Abbildung 16 b sind die verwendeten Temperaturprofile dargestellt, die über 

die gleiche minimale und maximale Temperatur von -55 °C und +150 °C verfügen, sich aber in der Wär-

meübertragungsgeschwindigkeit 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 Zuverlässigkeit 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 Hochtemperaturstabilität von Fügeverbindungen oder gesamten Baugruppen wird durch eine Lage-

rung bei erhöhten Temperaturen untersucht. Klassische Lötverbindungen neigen infolge einer thermi-

schen Einwirkung zu einer Versprödung durch das Wachstum von intermetallischer Phasen [132]. Gesin-

terte Silberverbindungen weisen aufgrund des Einstoffsystems keine intermetallischen Phasen auf, 

allerdings können infolge einer thermischen Lagerung neben Veränderungen der porösen Mikrostruktur 

auch Oxidationsprozesse der Fügepartner bzw. der Metallisierungsschichten auftreten [19, 48, 63]. Die 

ECPE Guideline AQG 324 beschreibt daher eine Auslagerung von 1000 h bei über 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 für 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 Fügeverbindung wird anhand der Modulaufbauten mit Hilfe des Schertest und ergänzenden Schliff-

untersuchungen analysiert. Die Auswirkungen auf die Mikrostruktur und den damit verbunden Materi-

aleigenschaften, wie die thermische Leitfähigkeit und Zugfestigkeit, wird anhand der gelagerten Zugpro-

ben untersucht.  

3.6.3 Elektrochemische Migration 

Zusätzlich zu den rein thermischen und thermo-mechanischen Beanspruchungen ist die Fügeverbindung 

bzw. das gesamte Leistungsmodul während des Betriebs den äußeren Umgebungseinflüssen wie der Luft-

feuchtigkeit ausgesetzt. In diesem Zusammenhang stellt die elektrochemische Migration (ECM) eine der 

häufigsten Ursachen für den Ausfall elektronischer Baugruppen aufgrund von elektrolytischen Korrosions-

vorgängen dar [133]. Der Begriff der ECM, der in elektronischen Bauteilen zu Kurzschlussbrücken und 

damit zum Ausfall der gesamten Baugruppe führen kann, umfasst streng genommen einen Ionentransport 

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-

führenden Leitern Voraussetzung. Der gesamte Migrationsprozess (siehe Abbildung 17) kann im Allgemei-

nen in die drei Teilschritte anodische Metallauflösung, Ionenwanderung und kathodische Metallabschei-

dung untergliedert werden [133–135]. Allerdings unterscheiden sich die Metalle in ihrer 

Migrationsneigung. Besonders anfällig gegenüber 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].  

 

Abbildung 17: Schematische Darstellung der Silbermigration [135] 

Im Rahmen dieser Arbeit wird das Migrationsverhalten der Sintermaterialien mittels eines Oberflächen-

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 

Oberfläche in kammförmige Leiterbahnen strukturiert ist und mit einer Au-Endoberfläche versehen ist, 

vgl. Abbildung 18 a. Die Breite der Leiterbahnen beträgt 400 µm und deren Abstand zueinander 500 µm. 

Die Sinterpaste wird mittels Schablonendruck mit einer Schichtdicke von 80 µm auf alle Leiterbahnen auf-

getragen, vorgetrocknet und anschließend mit dem in Kapitel 3.4.3 definierten Standarddrucksinterpro-

zess bei einer Temperatur von 230 °C, einem Druck von 10 MPa, für eine Zeit von 3 min gesintert, vgl. 
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Abbildung 18 b. Für die Durchführung des SIR-Tests werden die Testsubstrate in eine ESPEC ARS 0390 

Klimakammer mit einer Umgebungstemperatur von 85 °C und einer relativen Luftfeuchtigkeit von 85 % 

für 1000 h gegeben und dabei mit einer konstanten Spannung von 50 V beaufschlagt. Der Oberflächenwi-

derstand wird alle 20 min mit einer Messspannung von 100 V aufgezeichnet. Als Indikator für das Auftre-

ten von Migrationserscheinungen wird eine Veränderung des Oberflächenwiderstandes angesehen, der 

ein Anzeichen für das Bilden von Migrationsbrücken darstellt. Im Anschluss an die Durchführung des SIR-

Tests werden die auffälligen Testsubstrate optisch auf Unregelmäßigkeiten bzw. gebildete Migrationsbrü-

cken untersucht. Je Sintermaterial werden auf diese Weise 12 Testlayouts auf dessen Migrationsverhalten 

überprüft.  

 
a) 

 
b) 

Abbildung 18: a) DCB Substrat mit strukturiertem Testlayout, b) Vergrößerung zu (a) mit aufgesintertem Silber 

3.6.4 Aktiver Lastwechseltest 

Im Vergleich zu den passiven Temperaturwechsel- und Temperaturschocktests, bei denen die zyklische 

Temperaturänderung der Bauelemente/Module von außen durch eine Temperaturkammer erfolgt, wird 

die Erwärmung des Moduls im Lastwechseltest durch die Verlustleistung des Halbleiters, infolge einer 

aktiven Bestromung, erzeugt. Während im TCT und TST ein thermisches Gleichgewicht bei den entspre-

chenden Temperaturen eingestellt wird, tritt im Lastwechseltest durch die lokale Erwärmung 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 Lebensdauerprüfverfahren mit den anwendungsnähesten Bedingun-

gen dar.  

Die Lastwechsel werden unter anderem durch Ein- und Ausschalten des Laststroms und durch die aktive 

Kühlung der Module geregelt. Dabei besteht jeder Lastwechsel aus einer Heiz- und einer Abkühlphase. 

Zum Erwärmen des Testmoduls wird ein konstanter Heizstrom IHeiz bis zum Erreichen der gewünschten 

maximalen Temperatur Tmax angelegt. Ist Tmax erreicht, wird die Stromzufuhr unterbrochen und mittels 

aktiver Kühlung bis auf die gewünschte minimale Temperatur Tmin gekühlt. Die Dauer eines Lastwechsels 

tc wird über die Dauer der Heizphase ton und der Abkühlphase toff definiert. Dabei wird nach der ECPE 

Guideline AQG 324 in Abhängigkeit der Länge der Heizphase in den PCsec-Test mit ton < 5 s und den PCmin-

Test mit ton > 15 s unterschieden [130]. Während der PCsec-Test aufgrund der kurzen Heizphase verstärkt 

die chipnahen Verbindungen, wie die Oberseitenkontaktierung oder die Fügeverbindung des Halbleiter-

bauelements thermomechanisch belastet, werden durch die längere Heizphase des PCmin-Tests ebenfalls 

die chipferneren Verbindungen, wie die Grundplatten- oder Kühlkörperverbindung, beansprucht [5, 130]. 
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Das Prinzip eines Lastwechsels mit dem Verlauf des Heizstroms und der Temperatur sind in Abbildung 19 

dargestellt.  

 

Abbildung 19: Darstellung des Heizstrom- und Temperaturverlaufs während eines Lastwechsels mit gleicher Dauer der Heiz- und 

Kühlphase (ton = toff) [139] 

Die Messung der maximalen und minimalen Prüfkörpertemperatur 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 Abkühlphase bestimmt wird. Dabei wird ein Messstrom von we-

nigen mA genutzt, um den temperaturabhängigen Spannungsabfall zu messen [5, 140]. Für die Bestim-

mung der Temperatur muss allerdings zuvor für jedes Modul eine charakteristische Kalibrierkurve ermit-

telt werden, um die gemessene Spannung einer Temperatur zuordnen zu können. Diese Messmethode 

wird durch den Spannungsabfall U an einem pn-Übergang ermöglicht, der sowohl von dem Messstrom 

IMess als auch der Temperatur T abhängig ist [140].  

 
𝑈(𝐼, 𝑇) = 𝑈𝑔0 +

𝑘 × 𝑇

𝑒
× ln 

𝐼𝑀𝑒𝑠𝑠

𝐾 × 𝑇3+𝛾
 (14) 

 

Dabei entspricht Ug0 dem Bandabstandspotential des Halbleiters bei 0 Kelvin, K einem von den Abmes-

sungen des pn-Übergangs abhängigen Faktors, k der Bolzmann-Konstante, e der Elementarladung eines 

Elektrons und γ einer materialspezifischen Konstante.  

Das Lebensdauerende der Testmodule wird in der Regel über das elektrische Verhalten der gemessenen 

Durchlassspannung (Diode: VF oder MOSFET: VDS) als auch über das thermische Verhalten in Form des 

Wärmewiderstands Rth ermittelt. Dabei wird zumeist ein Anstieg der Durchlassspannung um 5 % oder der 

Anstieg des Wärmewiderstandes um 20 % als Ausfallkriterium definiert. Eine detaillierte Übersicht der 

Ausfallmechanismen mit den dazugehörigen Ausfallkriterien sind in Tabelle 8 dargestellt. Der Wärmewi-

derstand Rth kann dabei mithilfe der online gemessenen Kenngrößen der Verlustleistung PV, der Kühlkör-

pertemperatur Tmin und der Bauteiltemperatur Tmax berechnet werden [5]: 

 
𝑅𝑡ℎ =

𝑇𝑚𝑎𝑥 − 𝑇𝑚𝑖𝑛

𝑃𝑉

 (15) 
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Tabelle 8: Ausfallmechanismen, -merkmale und -kriterien von Leistungsmodulen im aktiven Lastwechseltest [5, 54, 130, 139] 

Ausfallmechanismus Ausfallmerkmal Ausfallkriterium 

Ermüdung der Oberseiten-
kontaktierung (Bonddrah-
tabheber) 

Anstieg der Spannung (UDS oder UF) 5 % Anstieg von U 

Degradation der Fügever-
bindung 

Anstieg des Wärmewiderstands Rth 
und der Spannung (UDS oder UF) 

5 % Anstieg von U 
oder 20 % Anstieg von Rth  

Delamination der Halb-
leitermetallisierung 

Oberseitig:  
Anstieg der Spannung (UDS oder UF) 
Unterseitig: 
Anstieg des Wärmewiderstands Rth 
und der Spannung (UDS oder UF) 

5 % Anstieg von U 
 
5 % Anstieg von U 
oder 20 % Anstieg von Rth  

Laterale Risse im Isolati-
onssubstrat 

Anstieg des Wärmewiderstands Rth  20 % Anstieg von Rth  

Degradation des TIM Anstieg des Wärmewiderstands Rth  20 % Anstieg von Rth  

Beschädigung des Steuer-
kontakts 

Verlust der Sperrfähigkeit, Ausfall 
der Ansteuerung bei MOSFETs 

Ausfall der elektrischen 
Funktionalität des Halblei-
terbauelements 

 

Zu den häufigsten Ausfallmechanismen eines Leistungsmoduls zählt das Versagen der oberseitigen Bond-

verbindung sowie bei herkömmlichen Modulen die Degradation der Lotverbindung. In der Praxis kann 

nicht immer klar zwischen den beiden Ausfallmechanismen unterschieden werden, da zumeist eine Ab-

hängigkeit zwischen den Ermüdungsmechanismen besteht [5]. So wird durch eine geschädigte Bondver-

bindung die Verlustleistung im Bauteil erhöht, was zu einem Anstieg der Bauteiltemperatur Tmax führt und 

sich somit auf den Rth auswirkt. Ebenfalls bewirkt eine geschädigte Fügeverbindung durch die schlechtere 

Wärmeableitung einen Anstieg von Tmax, wodurch die Bondverbindungen stärker beansprucht werden.  

Eine Abschätzung der Lebensdauer der durchgeführten Lastwechseltests kann mit Hilfe der Weibull-Sta-

tistik durchgeführt werden, die speziell für Anwendungen mit Ermüdungserscheinungen geeignet ist. Die 

Weibull-Verteilung gibt dabei die Wahrscheinlichkeit F der ausgefallenen Module an und wird durch die 

Form- und Skalenparameter α bzw. β beschrieben [5, 141].  

 𝐹(𝑥, 𝛼, 𝛽) = 1 − exp(−(
𝑥

𝛽
)𝛼) (16) 

 

Dabei entspricht x der Anzahl der Lastwechsel, während der Formfaktor α die Reichweite der Verteilung 

angibt und somit ein Maß für die Streuung einnimmt. Der Skalenparameter β stellt die Schärfe 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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 𝑓(𝑥, 𝛼, 𝛽) =
𝛼

𝛽𝛼
× 𝑥𝛼−1 × exp(−(

𝑥

𝛽
)𝛼) (17) 

 

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 

durchgeführt (vgl. Kapitel 3.3.3). Das Ermüdungsverhalten 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 Stränge parallel geschaltet, sodass sich immer ein Strang in der Heizphase und 

sich die beiden anderen Stränge in der Kühlphase 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 für den Laststrom als auch den Messstrom über Federkontakte, wie aus Abbildung 20 zu entnehmen 

ist. Die thermische Anbindung zum Kühlkörper wird durch eine 0,5 mm dicke silikonfreie Wärmeleitfolie 

sichergestellt, deren Wärmeleitfähigkeit 15 W/mK beträgt [142]. Da die Teststände nicht über eine spezi-

elle Einhausung verfügen, wurden die Tests unter normaler Luftatmosphäre durchgeführt. Die Testpara-

meter der aktiven Lastwechseltests sind in Tabelle 9 für beide Testaufbauten dargestellt.  

 
a)                                                                                             b) 

Abbildung 20: Experimenteller Aufbau des aktiven Lastwechseltest: a) Übersicht der kontaktierten Testmodule auf dem Lastwech-

selteststand TLW 763 der Firma Schuster. Der Laststrom wird über die kupferfarbenen Kabel zugeführt, während 

der Messstrom über die roten und blauen Kabel angelegt wird. Die Ansteuerung des Gate-Kontakts erfolgt über 

die gelben Anschlüsse. b) Über Federkontakte angeschlossener Demonstrator mit SiC-MOSFET  
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Tabelle 9: Testparameter der aktiven Lastwechseltests mit Si-Diode und SiC-MOSFET 

Testparameter PCT mit Si-Diode PCT mit SiC-MOSFET 

ΔT [°C] 100 100 

Tmin [°C] 50 50 

Heizstrom IHeiz [A] 100 36 

Heizphase ton [s] 1 1 

Kühlphase toff [s] 2 2 

Messstrom IMess [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 über-

prüft anhand der empirischen Mittelwerte zweier voneinander unabhängiger Grundgesamtheiten, ob sich 

diese systematisch oder nur zufällig 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 

gültig, bis sie gegebenenfalls durch die vorliegenden Daten widerlegt wird und eine Alternativhypothese 

angenommen werden muss. Eine Hypothese kann allerdings niemals mit absoluter Sicherheit für richtig 

oder falsch erklärt werden, sondern nur mit einer gewissen Wahrscheinlichkeit. Hierbei spielt das Signifi-

kanzniveau α eine entscheidende Rolle. Dieses legt fest wie hoch die maximale Wahrscheinlichkeit ist, 

irrtümlicherweise die Nullhypothese abzulehnen, obwohl diese richtig ist. Je kleiner das Signifikanzniveau 

gewählt wird, desto höher ist die Wahrscheinlichkeit die richtige Annahme zu treffen. In der Regel liegt 

das Signifikanzniveau bei α = 5%. [143, 144] 

Der t-Test berechnet mit Hilfe der ermittelten Versuchsdaten eine Prüfgröße, den sogenannten p-Wert. 

Dieser kann Werte zwischen 0 bis 1 annehmen und ist ein Maß für die Wahrscheinlichkeit des Stichpro-

benergebnisses der Versuchsdaten. Ist der p-Wert kleiner oder gleich α, so muss die Alternativhypothese 

angenommen werden. Ist der Wert allerdings größer als α, 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 Größen. [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 Zuverlässigkeit zwischen den verschiedenen Sintermaterialien gibt.  
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4 Voruntersuchung der modifizierten 
Sintermaterialien zur Eignung als 
Fügematerial 

Im folgenden Kapitel werden die für die AVT wichtigsten Eigenschaften der modifizierten Sintermateria-

lien mit unterschiedlichen Füllstoffen anhand der in Kapitel 3 beschriebenen grundlegenden Charakteri-

sierungsmethoden analysiert. Dazu zählen neben der elektrischen und thermischen Leitfähigkeit insbe-

sondere die mechanischen Eigenschaften sowie die Temperaturwechselfestigkeit. Zudem wird anhand 

von REM-Aufnahmen das Gefüge der modifizierten Sintermaterialien untersucht. Die Eigenschaften des 

reinen Sinterkörpers als auch die Eignung als Fügematerial werden anhand der in Kapitel 3.3.3 beschrie-

benen Probekörpern unter der Verwendung des in Kapitel 3.4.3 beschriebenen Drucksinterprozesses un-

tersucht. Die im Rahmen dieser Voruntersuchung gewonnen Erkenntnisse bilden die Grundlage für die 

Beurteilung und Auswahl eines geeigneten Füllstoffs, welcher anschließend in Kapitel 5 für umfassende 

Materialuntersuchungen verwendet wird.  

4.1 Gefügeuntersuchung 

Das Gefüge der mit 10 Gew.-% Füllstoffen 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 Füllstoffe zeigt eine homogene Sinterschicht mit 

einer guten Anbindung sowohl zum Substrat als auch zum Halbleiterbauelement. Die Sinterschicht weist 

eine typische schwammförmige Struktur auf, deren Poren keiner bevorzugten Orientierung unterliegen. 

Die flakeförmige Struktur des Ausgangspulvers ist nach dem Sinterprozess nicht mehr zu erkennen, sodass 

durch die Versinterung der Partikel eine isotrope Gefügestruktur erzeugt wurde.  

Die Beigabe der Cu-Flakes (Abbildung 21 b) führt ebenfalls zu einer homogenen Sinterschicht, in der die 

mit 2 gekennzeichneten Cu-Flakes herstellungsbedingt durch das Schablonendruckverfahrens horizontal 

ausgerichtet sind. Durch die große Ausdehnung der Flakes in Längs- und Querrichtung ist keine vollständig 

zusammenhängende Ag-Matrix vorhanden. Die Sinterschicht wird vielmehr in einzelne Schichten unter-

teilt. Weiterhin ist an der mit 1 gekennzeichneten Grenzfläche zu erkennen, dass keine Anbindung zwi-

schen Halbleiterbauelement und Sinterschicht vorhanden ist. Der Bereich zwischen Chip und Sinterschicht 

ist mit dem Materialabtrag von der Schliffpräparation gefüllt, sodass der Chip aufgrund mangelhafter Fes-

tigkeit während der mechanischen Schliffpräparation abgelöst wurde. Als Ursache wird eine unvollstän-

dige Zersetzung der Cu-Partikelbeschichtung vermutet, die zu einer organischen Kontamination der 

Chipmetallisierung führte. In diesem Zusammenhang durchgeführte Oberflächenuntersuchungen mittels 

Auger-Elektronen-Spektroskopie (AES) haben diese Vermutung in Form eines erhöhten Kohlenstoffge-

halts auf der Chiprückseite nach dem Sinterprozess bestätigt.  
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a) Referenzmaterial 

 
b) Cu-Flake 

 
c) Cu-Pulver 

 
d) SiC-Pulver 

 
e) ZrO2-Pulver 

 
f) SAC 305-Pulver 

 
g) In-Pulver 

Abbildung 21: REM-Gefügeaufnahmen der modifizierten Sintermaterialien innerhalb eines Modulaufbaus: a) Referenzmaterial 

ohne Füllstoff, b) Cu-Flakes, c) Cu-Pulver, d) SiC-Pulver, e) ZrO2-Pulver, f) SAC 305-Pulver, g) In-Pulver 
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Die Ag-Matrix des mit sphärischen 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 Größe verhältnismäßig gering. Die Porosität der Ag-Matrix 

ist neben den Cu-Partikeln höher als in den Bereichen ober- und unterhalb. Zudem ist zu erkennen, dass 

sich keine stoffschlüssige Verbindung zwischen der Ag-Matrix und den Cu-Partikeln gebildet hat. Damit 

können die sphärischen Cu-Partikel als gefüllte 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 sphärische Cu-

Pulver übertragen werden. Die mangelhafte Anbindung zwischen der Ag-Matrix und den Cu-Partikeln ist 

auf eine dünne Oxidschicht auf den Cu-Partikeln zurückzuführen.  

Die mit SiC-Pulver modifizierte Sinterschicht weist einen sehr hohen Volumenanteil der unregelmäßig ge-

formten SiC-Partikel, aufgrund ihrer geringen Dichte, auf (Abbildung 21 d). Die Anbindung zum Substrat 

als auch zum Halbleiterbauelement wird über die Ag-Matrix geschaffen. Eine vollständige Benetzung der 

Kontaktoberflächen wird allerdings durch die reaktionsträgen SiC-Partikel verhindert. Ebenso wird keine 

Verbindung zwischen der Ag-Matrix und den SiC-Partikeln erreicht, sodass diese gleichermaßen wie die 

sphärischen Cu-Partikel als gefüllte Poren im Gefüge vorliegen.  

Die Sinterschicht mit ZrO2-Partikeln weist eine sehr homogene Verteilung der feinen sphärischen ZrO2-

Partikel auf (Abbildung 21 e). Die Füllstoffpartikel sind bevorzugt in den Poren der Ag-Matrix angesiedelt, 

sodass die Porosität der Sinterschicht niedriger im Vergleich zu der des Referenzmaterials zu sein scheint. 

Weiterhin ist eine gute Anbindung zu den Fügepartner zuerkennen, wobei eine stoffschlüssige Verbin-

dung zwischen der metallischen Ag-Matrix und den keramischen ZrO2-Partikeln aufgrund mangelhafter 

Diffusion nicht vermutet wird.  

Die Gefügestruktur der Sinterschicht weist durch die Beigabe der beiden niedrigschmelzenden Füllstoffe 

SAC 305 (Abbildung 21 f) und Indium (Abbildung 21 g) einen wesentlichen Unterschied zu den zuvor be-

schriebenen Sintergefügen 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 flüssigen Phase durch Diffusion bzw. Aufschmelzen der 

Partikel. Durch die Absorption der niedrigschmelzenden Phase durch die poröse Ag-Matrix verbleibt an 

der ehemaligen Stelle des Füllstoffpartikels in Abhängigkeit der Partikelform und -größe eine Pore (1) zu-

rück. Während kleine sphärische Partikel im Falle des SAC 305 Pulvers zu kleinen sphärischen Poren füh-

ren, werden die großen Poren des In-Pulvers durch den Prozessdruck linsenförmig gestaucht. In den infil-

trierten Bereichen (2), die eine verringerte Porosität aufweisen, bilden sich zwischen der Ag-Matrix und 

dem SAC 305- bzw. In-Füllstoff lokal die hochschmelzenden intermetallischen Phasen Ag3Sn und Ag3In aus 

(vgl. Kapitel 3.1.2). Die Bestimmung der Phasen erfolgte mittels EDX-Analyse anhand der metallografi-

schen Schliffe. Die niedrigschmelzenden Füllstoffe ermöglichen somit sowohl eine gute Anbindung zwi-

schen der Ag-Matrix und den Partikeln als auch zu den Fügepartnern Chip und Substrat. Durch die Entste-

hung der hochschmelzenden Phasen sind die Fügeverbindungen auch für Hochtemperaturanwendungen 

geeignet, sodass es nicht zum Erweichen oder Wiederaufschmelzen durch betriebsbedingte hohe Tempe-

raturen kommt.  

Eine ausführliche Analyse der Mikrostruktur des Referenzmaterials ohne Füllstoff und des favorisierten, 

mit Füllstoff modifizierten, Sintermaterials erfolgt anhand ionenpolierter Schliffe in Kapitel 5 im Rahmen 

der umfassenden Materialuntersuchung.  
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4.2 Evaluation der Sinterschichteigenschaften 

4.2.1 Elektrische Leitfähigkeit in Abhängigkeit des Füllstoffs 

Die Ermittlung der elektrischen Leitfähigkeit der mit Füllstoffen modifizierten Sintermaterialien erfolgte 

mit der Vier-Punkt-Messmethode, wie in Kapitel 3.5.2 beschrieben. Die in Abbildung 22 dargestellten Er-

gebnisse der Leitfähigkeitsermittlung zeigen einen starken Einfluss der Füllstoffe auf die elektrische Leit-

fähigkeit des Sinterkörpers. Das Referenzmaterial aus gesintertem Silber verfügt mit 30 MS/m über die 

höchste elektrische Leitfähigkeit. Dennoch beträgt sie lediglich ca. 50 % im Vergleich zu dichtem Silber. 

Als Ursache können neben der Porosität zusätzlich Gitterstörstellen durch Kristallbaufehler bzw. Fremda-

tome an den ehemaligen Grenzflächen der Partikel in Betracht gezogen werden, die zu einer Abnahme 

der Leitfähigkeit führen [38]. Trotz der vergleichbaren elektrischen Leitfähigkeit von Ag und Cu führt die 

Beigabe sowohl von Cu-Flakes als auch von Cu-Pulver zu einer Abnahme der elektrischen Leitfähigkeit um 

ca. 60 % bzw. ca. 36 % im Vergleich zum reinen Silberreferenzmaterial. Dieses Verhalten kann auf eine 

mangelhafte Verbindung zwischen Füllstoffpartikel und Ag-Matrix zurückgeführt werden, die aufgrund 

einer unvollständigen Zersetzung der Partikelbeschichtung und/oder einer dünnen Oxidschicht die Ver-

sinterung behindert. Damit wirken die Cu-Partikel wie gefüllte Poren, sodass, wie von Mertens [38] ge-

zeigt, die Leitfähigkeit mit steigender Porosität sinkt. Weiterhin kann sich, wie bereits im Rahmen der 

Gefügeuntersuchung beschrieben, durch die flakeförmigen Partikel keine geschlossene Ag-Matrix ausbil-

den, wodurch die nochmals geringere elektrische Leitfähigkeit erklärt werden kann. 

Die keramischen Füllstoffe SiC und ZrO2 weisen mit einer Abnahme der elektrischen Leitfähigkeit um ca. 

57 % bzw. ca. 40 % ein ähnliches Verhalten wie die beiden Cu Füllstoffe auf. Die Abweichung der elektri-

schen Leitfähigkeit im Vergleich zum reinen Silberreferenzmaterial kann auch hier mit einer mangelhaften 

Verbindung zwischen Füllstoffpartikel und Ag-Matrix erklärt werden, da keine stoffschlüssige Verbindung 

zwischen dem Silber und den Keramikpartikeln erfolgt. Unabhängig davon gehören die keramischen Füll-

stoffe zu den elektrisch isolierenden Materialien, weshalb selbst bei einer guten Anbindung eine Ver-

schlechterung der elektrischen Eigenschaften zu erwarten wäre. Hinzu kommt der hohe Volumenanteil 

des SiC Füllstoffs, der sich durch das Ersetzen von 10 Gew.-% des Ag-Pulvers in Kombination mit der ge-

ringen Dichte des SiC einstellt.  



4.2 Evaluation der Sinterschichteigenschaften 

49 

 

Abbildung 22: Einfluss des Füllstoffs auf die mittlere elektrische Leitfähigkeit der modifizierten Sinterschichten 

Die niedrigschmelzenden Füllstoffe Indium und SAC 305 führen, trotz Infiltration der porösen Sinter-

schicht während des Sinterprozesses, zu einer drastischen Reduzierung der elektrischen Leitfähigkeit. 

Während die mit Indium modifizierte Sinterschicht eine Abnahme um ca. 70 % aufweist, beträgt diese für 

das SAC 305 ca. 83 %. Damit liegen die Werte im Bereich herkömmlicher Lotlegierungen, wie z.B. Sn63Pb37 

mit 6,9 MS/m oder Sn94,5Ag4,5Cu0,5 mit 8,3 MS/m [49]. Die nochmals deutlich schlechtere Leitfähigkeit 

kann mit der Ausbildung der intermetallischen Phasen begründet werden (vgl. Kapitel 4.1), die einen we-

sentlich größeren Volumenanteil in der Sinterschicht im Vergleich zu den hochschmelzenden Füllstoffen 

(10 Gew.-%) ausmachen. Zudem stellen intermetallische Phasen Unregelmäßigkeiten im Kristallgitter 

durch Gitterbaufehler und Fremdatome in Bezug auf das störungsfreie Gitter des reinen Metalls dar, die 

grundsätzlich zu einer Minderung der elektrischen Leitfähigkeit führen [145].  

Damit wird die elektrische Leitfähigkeit durch die Beigabe der unterschiedlichen Füllstoffe im Vergleich zu 

dem Referenzmaterial ohne Füllstoff negativ beeinflusst. Verglichen mit gängigen Lotmaterialien zeigen 

die modifizierten Sintermaterialien jedoch keine Verschlechterung der elektrischen Leitfähigkeit. 

4.2.2 Einfluss des Füllstoffs auf die thermische Leitfähigkeit 

Die Bestimmung der thermischen Leitfähigkeit der modifizierten Sintermaterialien erfolgte mit der La-

TIMA-Methode in einem externen Prüflabor 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 Leitfähigkeit zeigen die Ergebnisse in 

Abbildung 23 der Wärmeleitfähigkeitsmessung den gleichen Trend, wie er zuvor für die elektrische Leit-

fähigkeit festgestellt wurde. Da allerdings neben metallischen Füllstoffen auch keramische, elektrisch 

N = 5 
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nichtleitende Füllstoffe verwendet wurden, passt das Gesetz nicht exakt es reicht allerdings für eine hin-

reichend genaue Abschätzung.  

Die mittels LaTIMA gemessene Wärmeleitfähigkeit des reinen Silberreferenzmaterials beträgt im Mittel 

242 W/mK und damit ca. 57 % der thermischen Leitfähigkeit von dichtem Silber. Als Begründung für die 

Abweichung der Wärmeleitfähigkeit zwischen der gesinterten Probe und den Literaturangaben von dich-

tem Silber können die gleichen Ursachen wie bei der elektrischen Leitfähigkeit angenommen werden, 

allen voran die Porosität der Schicht sowie Gitterstörstellen durch Kristallbaufehler oder Fremdatome an 

den ehemaligen Grenzflächen der Partikel.  

Aufgrund der mangelhaften Verbindung zwischen den hochschmelzenden Füllstoffen und der Ag-Matrix 

führt die Beigabe der Füllstoffe zu einer Reduzierung der thermischen Leitfähigkeit. Während das Cu-Pul-

ver und das ZrO2-Pulver zu einer mittleren Abnahme um ca. 20 % im Vergleich zum reinen Silberreferenz-

material führen, beträgt diese für die Cu-Flakes und das SiC-Pulver im Mittel ca. 40 %. Die niedrigschmel-

zenden Füllstoffe SAC 305 und Indium zeigen erneut eine signifikant niedrigere Wärmeleitfähigkeit, was 

ebenfalls mit der Formierung von intermetallischen Phasen erklärt werden kann. Beide Füllstoffe verfügen 

über eine mittlere Wärmeleitfähigkeit von ca. 70 W/mK und liegen damit auf dem Niveau von konventio-

nellen Lotmaterialien, wie z.B. Sn63Pb37 mit 51 W/mK oder Sn94,5Ag4,5Cu0,5 mit 60 W/mK [49]. Dennoch 

zeichnen sich die modifizierten Sintermaterialien mit niedrigschmelzenden Füllstoffen gegenüber Lotver-

bindungen aufgrund der wesentlich dünneren Verbindungsschichten (typische Schichtdicken für Lote: 

90 µm und Sinterschicht: 20 µm) aus [7], die zu einem in diesem Beispiel 4,5-fach geringeren Wärmewi-

derstand Rth im Leistungsmodul führen.  

Die von Mertens [38] gemessene Wärmeleitfähigkeit von 250 W/mK mittels Laser-Flash Methode zeigt 

eine gute Übereinstimmung 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 Porosität mittels LaTIMA, zeigen den Einfluss der Porosität sowohl auf die elektrische als 

auch die thermische Leitfähigkeit. Allerdings liegt in [111] die höchste gemessene Wärmeleitfähigkeit un-

terhalb von 200 W/mK trotz einer geringen Restporosität von < 5 %.  
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Abbildung 23: Einfluss des Füllstoffs auf die mittlere thermische Leitfähigkeit der modifizierten Sinterschichten 

4.2.3 Festigkeit und Elastizitätsmodul in Abhängigkeit des Füllstoffs 

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 S0 mit einem Konfokalmikroskop des Typs µsprint topogra-

pher der Firma NanoFocus unter der Verwendung der Oberflächenanalysesoftware 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 Gefügeuntersuchung zu erwarten war, die Beigabe der hoch-

schmelzenden Füllstoffe Cu-Flake, Cu-Pulver als auch SiC zu einer verringerten Zugfestigkeit im Vergleich 

zum Referenzmaterial ohne Füllstoff führen. 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 ZrO2 lediglich um ca. 25 % bzw. um ca. 35 % gesunken.  

Die Modifikation des Sintermaterials mit den niedrigschmelzenden Füllstoffen SAC 305 und In beeinflus-

sen die Zugfestigkeit des Sinterkörpers in unterschiedlicher Weise. Während das Indium ebenfalls zu einer 

Abnahme der Zugfestigkeit von ca. 15 % führt, wirken sich die lokalen Ag3Sn-Phasen festigkeitssteigernd 

auf den Sinterkörper aus. Somit verfügt das mit SAC 305 modifizierte Sintermaterial mit ca. 90 MPa über 

die mit Abstand höchste Zugfestigkeit im Vergleich zum Referenzmaterial und den übrigen modifizierten 

Sintermaterialien. Die niedrige Festigkeit des mit In modifizierten Sintermaterials kann durch die großen 
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Poren, die den effektiven Probenquerschnitt S0 reduzieren und durch Kerbwirkung, zu lokalen Spannungs-

überhöhungen führen, erklärt werden. Zudem verfügt die Ag3In-Phase über eine wesentlich niedrigere 

Festigkeit und höhere Duktilität im Vergleich zu der Ag3Sn-Phase [132, 146].  

 

Abbildung 24: Einfluss des Füllstoffs 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 Füllstoffmaterialien im Vergleich zu der Zugfestigkeit. Während das reine Silber-Sintermate-

rial über einen E-Modul von ca. 16 GPa verfügt, weisen die mit SiC, ZrO2 und In modifizierten Sintermate-

rialien einen etwas geringeren E-Modul auf. Die beiden Cu-Füllstoffe weisen mit ca. 10 GPa und ca. 13 GPa 

ebenfalls einen geringeren E-Modul auf. Die bei der Gefügeuntersuchung beobachtete nicht vorhandene 

stoffschlüssige Verbindung zwischen den hochschmelzenden Füllstoffpartikeln und der Ag-Matrix lässt die 

Füllstoffpartikel quasi als gefüllte Poren erscheinen, die aufgrund der mangelhaften mechanischen Anbin-

dung die Gesamtporosität der Sinterschicht erhöhen. Damit deckt sich die ermittelte Abnahme der Zug-

festigkeit und des E-Moduls mit den Untersuchungen von Mertens [38], der mit zunehmender Porosität 

ebenfalls eine Abnahme der Zugfestigkeit und des E-Moduls festgestellt hat.  

Im Gegenteil dazu weist das mit SAC 305 modifizierte Sintermaterial die höchste Steifigkeit mit einem E-

Modul von ca. 20 GPa auf. Damit schlägt sich die höhere Steifigkeit der Ag3Sn-Phase gegenüber der duk-

tileren Ag3In-Phase wie zuvor bei der Zugfestigkeit auch im E-Modul nieder.  
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Abbildung 25: Einfluss des Füllstoffs auf den mittleren E-Modul der modifizierten Sinterschichten 

4.3 Vergleichende Bewertung der mit Füllstoffen 

modifizierten Sinterpasten als Fügematerial 

4.3.1 Einfluss des Füllstoffs auf die Hochtemperatur-Scherfestigkeit 

Die Eignung der modifizierten Sinterpasten als Fügematerial von Halbleiterbauelementen wurde mit Hilfe 

von Schertests bei 260 °C ermittelt, wobei die Scherfestigkeit aus der erforderlichen maximalen Scherkraft 

und der theoretischen Anbindungsfläche des gescherten Chips berechnet wurde. Die in Abbildung 26 dar-

gestellten Ergebnisse des Scherversuchs zeigen einen großen Einfluss des Füllstoffs auf die mittlere Scher-

festigkeit. Als Mindestscherfestigkeit werden 12 MPa nach der Vorgabe des MIL-STD 883 [118] definiert. 

Das Referenzmaterial ohne Füllstoff verfügt mit 50 MPa über die höchste Scherfestigkeit und bekräftigt 

damit die gute Sinterverbindung, die im Rahmen der Gefügeanalyse beobachtet wurde. Die in Abbildung 

27 a dargestellten Bruchflächen der Substratoberfläche und der Chiprückseite weisen einen kohäsiven-

adhäsiven Mischbruch in der Sinterschicht und in der Nähe der Chipmetallisierung auf, der ebenfalls ein 

Indikator für eine hohe Qualität der Fügeverbindung ist.  

Wie bereits von den Schliffuntersuchungen zu erwarten war, zeigen die Fügeverbindungen mit den beiden 

Cu-Füllstoffen die niedrigste Festigkeit, die deutlich unterhalb der Mindestanforderung liegt. Anhand der 

Bruchflächen in Abbildung 27 b und c ist ein adhäsiver Bruch am SiC-Chip zu erkennen, der typisch für 

mangelhafte Fügeverbindungen zwischen Fügematerial und Halbleiterbauelement ist und nach IPC-

TM650 Nr. 2.4.42.2 der Kategorie 2 zugeordnet werden kann. Auf der Chiprückseite sind keine Rückstände 
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des Sintermaterials zu erkennen, sodass keine stoffschlüssige Anbindung während des Sinterprozesses 

ausgebildet werden konnte.  

 

Abbildung 26: Mittlere Scherfestigkeit bei 260 °C der modifizierten Sintermaterialien im initialen Zustand 

Die mit SiC-Füllstoff 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 Bruchflächen in Abbildung 27 d weist zudem einen kohäsiven Bruch innerhalb der Sinter-

schicht auf, sodass die Adhäsionskräfte zu den Fügepartnern größer als die kohäsiven Kräfte innerhalb der 

Sinterschicht sind. Die mit ZrO2 modifizierte Sinterschicht, in der die Füllstoffpartikel bevorzugt in den 

Poren der Ag-Matrix angesiedelt sind, verfügt über eine mittlere Scherfestigkeit von 35 MPa. Die Bruch-

flächen der Fügepartner zeigen analog zum SiC-Füllstoff ein kohäsives Bruchverhalten (Abbildung 27 e).  

Die in der Gefügeanalyse beobachtete gute Anbindung der niedrigschmelzenden Füllstoffe, sowohl zur 

Ag-Matrix als auch zu den Fügepartnern, spiegelt sich in den hohen Scherfestigkeiten von 40 MPa für 

SAC 305 bzw. 45 MPa für Indium wider. Damit erreichen sie die höchsten Festigkeiten, der mit Füllstoffen 

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 Qualität der Fügeverbindung hin. Während das Sintermaterial mit SAC 305 einen kohäsiven-

adhäsiven Mischbruch in der Sinterschicht und in der Nähe der Substratoberfläche aufweist, zeigt das 

Sintermaterial mit Indium ein kohäsives Bruchverhalten innerhalb der Sinterschicht.  

N = 10 
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c) 
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Abbildung 27: LM-Aufnahmen der Bruchflächen nach dem Scherversuch bei 260 °C. In Abhängigkeit des Füllstoffmaterials konnten 

unterschiedliche Brucharten identifiziert werden: a) Mischbruch des Referenzmaterials ohne Füllstoff, b) Adhäsi-

onsbruch am Chip mit Cu-Flakes als Füllstoff, c) Adhäsionsbruch am Chip mit Cu-Pulver als Füllstoff, d) Kohäsions-

bruch in der Verbindungsschicht mit SiC als Füllstoff, e) Kohäsionsbruch in der Verbindungsschicht mit ZrO2 als 

Füllstoff, f) Mischbruch mit SAC 305 als Füllstoff, g) Kohäsionsbruch in der Verbindungsschicht mit Indium als 

Füllstoff 

4.3.2 Temperaturwechselfestigkeit in Abhängigkeit des Füllstoffs 

Die Temperaturwechselfestigkeit der modifizierten Sintermaterialien wird mit Hilfe eines Temperatur-

schocktests (TST) untersucht. Da die flakeförmigen und sphärischen Cu-Partikel bereits im initialen Zu-

stand nicht die Mindestanforderung an die Scherfestigkeit erfüllt haben, werden diese keinem beschleu-

nigten Alterungstest unterzogen. Somit wurde die mechanische Stabilität der Fügeverbindung des 

Referenzmaterials sowie der modifizierten Sintermaterialien mit SiC, ZrO2, SAC 305 und In im Tempera-

turschocktest anhand der Veränderung der Scherfestigkeit sowie von metallografischen Schliffen unter-

sucht. Eine Beurteilung der Delamination und des Rissverhaltens mittels C-SAM-Analyse war aufgrund der 

Füllstoffmaterialien und dem damit verbundenen unterschiedlichen Rissverlauf mit einem hohen Unsi-

cherheitsfaktor verbunden, sodass diese nicht in der Bewertung berücksichtigt wurden.  

Die in Abbildung 28 dargestellten Ergebnisse des Temperaturschocktests zeigen die Veränderung der 

Scherfestigkeit bei 260 °C in Abhängigkeit der durchlaufenen Temperaturschockzyklen zwischen -55 °C 

und 150 °C. Mit zunehmender Zyklenzahl ist für alle Sintermaterialien eine Abnahme der Scherfestigkeit 

infolge der thermo-mechanischen Belastung und der damit verbundenen Schädigung der Fügeschicht zu 

verzeichnen. Allerdings erfolgt die Degradation der Fügeschicht in Abhängigkeit des Füllstoffmaterials in 

unterschiedlichem Ausmaß. Das Referenzmaterial ohne Füllstoff zeigt nach 500 Zyklen ebenso wie die 

modifizierten Sintermaterialien mit SAC 305-Pulver und In-Pulver keine Veränderung 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-Füllstoff bereits nach 500 Zyklen die Ausfallkriterien 

des Festigkeitsabfalls um 50 % [65] und das Unterschreiten der Mindestscherfestigkeit von 12 MPa nach 

MIL-STD-883 [118].  

 

Abbildung 28: Veränderung der mittleren Scherfestigkeit in Abhängigkeit der durchlaufenen Temperaturschockzyklen bei -55 °C 

bis 150 °C 

Nach weiteren 500 Zyklen im TST setzt die Schädigung der Fügeschicht auch bei dem Referenzmaterial 

ohne Füllstoff und dem Sintermaterial mit In-Füllstoff ein. Während die Festigkeit des Referenzmaterials 

um ca. 15 % sinkt, nimmt diese für den In-Füllstoff um lediglich ca. 7 % ab. Die mit SAC 305 modifizierte 

Sinterschicht weist hingegen nach wie vor keine Veränderung 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 für 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 

N = 10 
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Abnahme von ca. 87 % entspricht. Die Steigung der Festigkeitsabnahme nach 3000 Temperaturschockzyk-

len ergibt für das Referenzmaterial ca. 1,77 MPa pro 100 Zyklen, für die Sinterschicht mit SAC 305 ca. 

0,45 MPa pro 100 Zyklen und für 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 Fü-

geschicht über die Restanbindungsfläche 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 führt die Beigabe der niedrigschmelzenden Füllstoffe SAC 305 und In zu einer signifikanten 

Steigerung der Temperaturwechselfestigkeit im Vergleich zu der reinen Silbersinterschicht des Referenz-

materials.  

4.3.3 Degradation der Fügeverbindung infolge des Temperaturschocktests 

Die Schädigung der gesinterten Fügeverbindung aufgrund der im TST induzierten thermo-mechanischen 

Spannungen, die bereits durch die Veränderung der Scherfestigkeit nachgewiesen wurden, wird anhand 

von REM-Aufnahmen der metallografischen Schliffe untersucht. Die höchsten Spannungen innerhalb ei-

nes Modulaufbaus treten aufgrund der materialspezifischen Wärmeausdehnungskoeffizienten, insbeson-

dere im Randbereich der Halbleiterbauelemente, auf. In Abbildung 29 ist der Rissverlauf in der gesinterten 

Fügeverbindung 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 für alle Sinter-

materialien die Rissinitiierung im Randbereich der Chipunterseite erfolgt. Der Rissverlauf und der Grad 

der Schädigung unterscheiden sich hingegen in Abhängigkeit des Füllstoffmaterials. Das Referenzmaterial 

ohne Füllstoff (Abbildung 29 a) weist nach 3000 Zyklen chipseitig einen horizontal verlaufenden Riss in-

nerhalb der Sinterschicht auf, welcher sich in Richtung der Chipmitte über 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 durchgängigen 

Riss vereinen. Damit deckt sich die beobachtete Schädigung der Fügeverbindung mit der zuvor ermittelten 

Abnahme der Scherfestigkeit.  

Aufgrund der zuvor festgestellten starken Veränderung der Scherfestigkeit der mit SiC und ZrO2 modifi-

zierten Sinterschichten, wird die Schädigung der Sinterschicht bereits nach 1000 Zyklen (Abbildung 29 b 

und c) untersucht. Der Rissverlauf weicht für beide Materialien von dem des Referenzmaterials ab. Bereits 

nach 1000 Zyklen konnte für beide Materialien ein durchgängiger Riss von der einen zur anderen Chipecke 

nachgewiesen werden. Allerdings verläuft der Riss von der Chipecke im 45°-Winkel ins Zentrum der Sin-

terschicht und von dort aus oszillierend über die gesamte Länge des Halbleiterbauelements. Während in 

der Sinterschicht mit SiC-Füllstoff lediglich ein Hauptriss zu erkennen ist, spaltet sich der Riss in der Sin-

terschicht mit ZrO2-Füllstoff teilweise in mehrere feinere Nebenrisse auf. Durch die eher unregelmäßige 

kantige Form der SiC-Partikel verläuft der Riss bevorzugt entlang der eingelagerten Füllstoffpartikel, die 

das Risswachstum aufgrund der mangelhaften Anbindung begünstigen. Ebenso verlaufen der Hauptriss 

und die Nebenrisse bevorzugt entlang der feinen, homogen verteilten ZrO2-Partikel welche, anstatt die 

Temperaturwechselfestigkeit mit Hilfe der Umwandlungsverstärkung der ZrO2-Partikel (vgl. Kapitel 3.1.2) 

zu verstärken, die Sinterverbindung schwächen.  
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                                                            a) Referenzmaterial 

 
b) SiC-Pulver 

 
c) ZrO2-Pulver 

 
d) SAC 305-Pulver e) In-Pulver 

Abbildung 29: REM-Gefügeaufnahmen der modifizierten Sintermaterialien innerhalb eines Modulaufbaus nach dem Temperatur-

schocktest bei 1000-facher Vergrößerung: a) Referenzmaterial ohne Füllstoff 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 ZrO2 zeigt die Sin-

terschicht mit SAC 305 als Füllstoff (Abbildung 29 d), wie von der geringen Veränderung der Scherfestig-

keit zu erwarten war, nach 3000 Zyklen lediglich eine geringe Schädigung. Während für die anderen Sin-

termaterialien nach 1000 bzw. 3000 Zyklen ein durchgängiger, großer Riss durch die gesamte 

Fügeverbindung verläuft, weist die Sinterschicht mit SAC 305-Füllstoff nur vereinzelt feine Risse auf. Die 

Rissinitiierung erfolgt ebenfalls im Randbereich des Halbleiterbauelements, woraus sich allerdings kein 

singulärer Hauptriss ausbildet. Vielmehr sind vereinzelt feine Risse zu erkennen, die teils in chip- oder 

substratnähe oder quer durch die Sinterschicht verlaufen. Dabei wachsen die Risse bevorzugt durch die 
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Bereiche der Ag-Matrix und umgehen die Bereiche der intermetallischen Phasen, die sich um die ehema-

ligen SAC 305-Partikel gebildet haben. Durch die höhere mechanische Festigkeit der mit SAC 305-Füllstoff 

modifizierten Sinterschicht wird die gesinterte Fügeverbindung infolge der induzierten thermo-mechani-

schen Spannungen nur in geringem Maße plastisch deformiert, wodurch die verbesserte Temperatur-

wechselfestigkeit erklärt werden kann.  

Ein vergleichbares Ermüdungsverhalten ist für 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 singulärer Hauptriss durch die gesamte Sinterverbindung 

ausbildet. Vielmehr verläuft der Anriss im Randbereich quer durch eine Pore eines ehemaligen Füllstoff-

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 Veränderung der Scherfestigkeit und mit der von Yang et al. [59] und Wu et al. [147] 

ermittelten hohen Zuverlässigkeit von Ag-In Fügeverbindungen unter Temperaturwechselbeanspru-

chung. 

4.4 Beurteilung und Auswahl eines Füllstoffs 

Die Beurteilung und Auswahl eines geeigneten Füllstoffs zur Modifikation von Silbersinterverbindungen 

erfolgt mittels eines vierstufigen Bewertungsschemas von 0 bis 3 Punkte (siehe Abbildung 30), welches 

auf den zuvor ermittelten Materialeigenschaften als Eingangsgrößen basiert. Die Einteilung der Material-

kenngrößen in die jeweilige Bewertungsstufe ist im Detail in den Fußnoten 1 bis 6 aufgeführt. Das Haupt-

ziel der modifizierten Sintermaterialien mit nicht-silber Füllstoffen ist eine erhöhte Zuverlässigkeit 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 gegenüber der stan-

dardmäßigen 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 Füllstoffe Cu-Flake, Cu-Pulver, SiC und ZrO2 wirken sich entgegen den 

aus Kapitel 2.2.2 hervorgehenden Erwartungen negativ auf sämtliche Materialeigenschaften des modifi-

zierten Sintermaterials aus. Insbesondere die Eignung als Fügematerial ist aufgrund der geringen initialen 

Scherfestigkeit (Cu-Flake, Cu-Pulver) bzw. Temperaturwechselfestigkeit (SiC, ZrO2) nicht gegeben. Somit 

erfüllen die genannten Füllstoffe nicht die Kriterien an eine Sinterverbindung mit optimierten Materialei-

genschaften und werden folglich nicht weiter untersucht.  

Im Gegenteil dazu verbessern die niedrigschmelzenden Füllstoffe 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 Leitfähigkeit gegenüber 

dem Referenzmaterial kann in diesem Zusammenhang als weniger relevant betrachtet werden, da die 

Werte vergleichbar mit herkömmlichen Lotmaterialien sind. Vielmehr ist der resultierende Wärmewider-

stand durch die wesentlich dünnere Sinterschicht niedriger und kann aufgrund der hohen Temperatur-

wechselfestigkeit während des Betriebs als nahezu konstant betrachtet werden. Der Wärmewiderstand 

steigt hingegen durch die Materialermüdung einer Weichlotverbindung (vgl. Kapitel 2.2.2) während des 

Betriebs zunehmend an, was letztlich zum Versagen des gesamten Leistungsmoduls führen kann.  
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Auf Basis der ermittelten Daten gehen daher die niedrigschmelzenden Füllstoffe SAC 305 mit 14 Pkt. und 

In mit 13 Pkt. als die favorisierten Füllstoffe zur Modifikation von Silbersinterverbindungen hervor. Wei-

terführende Materialuntersuchungen werden allerdings nur mit dem Sintermaterial mit SAC 305 Füllstoff 

durchgeführt, da einerseits die Materialkosten des Ausgangpulvers (ca. 140 €/kg für SAC 305, ca. 

2400 €/kg für Indium) wesentlich günstiger und andererseits wesentlich feinere Pulver herstellungsbe-

dingt verfügbar sind.  

 

Abbildung 30: Rangliste der modifizierten Sintermaterialien in Abhängigkeit ihrer Materialeigenschaften im Vergleich zum Refe-

renzmaterial ohne Füllstoff1 2 3 4 5 6 

 

                                                                    
1 x ̅< 5 MS/m ≙ 0 Pkt., 5 MS/m < x ̅<10 MS/m ≙ 1 Pkt., 10 MS/m < x ̅<30 MS/m ≙ 2 Pkt., 30 MS/m < x ̅≙ 3 Pkt. 
2 x ̅< 50 W/mK ≙ 0 Pkt., 50 W/mK < x ̅<100 W/mK ≙ 1 Pkt., 100 W/mK < x ̅<200 W/mK ≙ 2 Pkt., 200 W/mK < x ̅≙ 3 Pkt. 
3 x ̅< 25 MPa ≙ 0 Pkt., 25 MPa < x ̅<50 MPa ≙ 1 Pkt., 50 MPa < x ̅<75 MPa ≙ 2 Pkt., 75 MPa < x ̅≙ 3 Pkt. 
4 x ̅< 12 MPa ≙ 0 Pkt., 12 MPa < x ̅<20 MPa ≙ 1 Pkt., 20 MPa < x ̅<40 MPa ≙ 2 Pkt., 40 MPa < x ̅≙ 3 Pkt. 
5 x ̅< 1000 Zyklen ≙ 0 Pkt., 1000 Zyklen < x ̅<2000 Zyklen ≙ 1 Pkt., 2000 Zyklen < x ̅<3000 Zyklen ≙ 2 Pkt., 3000 Zyklen < x̅ ≙ 3 Pkt. 

Die Temperaturwechselfestigkeit unterliegt aufgrund ihrer Schlüsselfunktion für eine hohe Zuverlässigkeit leistungselektroni-

scher Module einer zweifachen Gewichtung. 
6 Punktesystem von 0 bis 3 Punkte, wobei 0 Pkt. „ungenügend“ und 3 Pkt. „sehr gut“ entsprechen. 
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5 Eigenschaften und Charakterisierung 
der modifizierten Sinterschicht mit 
SAC-Füllstoff 

In diesem Kapitel werden die Ergebnisse einer umfassenden Materialuntersuchung der in Kapitel 4.4 fa-

vorisierten Sinterpaste mit SAC-Füllstoff aufgezeigt. Dazu wurden neben der Mikrostruktur, die Tempera-

turabhängigkeit der mechanischen Eigenschaften als auch die Einflussgrößen auf die Sinterverbindung 

bezüglich der Prozessparameter und der zu fügenden Bauteile und Bauteiloberflächen untersucht. Zudem 

wurde der Einfluss des Füllstoffgehalts, der Partikelgröße und -form auf die bedeutendsten Materialei-

genschaften analysiert. Das mit SAC-Füllstoff 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 Gefüge des SAC-Sintermaterials 

von der klassischen reinen Ag-Sinterschicht des Referenzmaterials. Im Vergleich zu der Gefügeuntersu-

chung der metallografischen Schliffe kann mit Hilfe der ionenpolierten Querschliffe der Zugproben, die 

reale Mikrostruktur der Sinterschichten ohne Verschmierungseffekte abgebildet werden. Dies ermöglicht 

eine detailliertere Analyse der Mikrostruktur hinsichtlich der Versinterung, der Porosität sowie möglicher 

Texturierungen sowohl der Partikel als auch der Poren.  

Abbildung 31 a zeigt die Sinterschicht des Referenzmaterials mit einer ausgeprägten Versinterung der 

ehemaligen Ag-Flakes. Es liegt eine geschlossenporige Struktur vor, deren isolierte Poren überwiegend 

eine unregelmäßige Form aufweisen. Die ursprüngliche Form der Ag-Partikel ist nach dem Sinterprozess 

nicht mehr zu erkennen. Lediglich eine leichte Textur der Poren lässt die ehemalige Flakeform erahnen. 

Die Schichtdicke beträgt im Mittel ca. 47 µm, sodass der Sinterschrumpf bei einer Schablonendicke von 

150 µm in etwa zwei Drittel von der Paste bis zur finalen Sinterschicht beträgt. Dabei liegt die mittlere 

Porosität bei ca. 17,0 %.  

Entgegen der Erwartung einer geringeren Porosität infolge der Infiltration durch den niedrigschmelzen-

den SAC-Füllstoff, weist die Sinterschicht des SAC-Sintermaterials eine mittlere Porosität von ca. 25,8 % 

auf. Wie anhand der Gefügeaufnahme 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 

flakeförmigen Ag-Partikeln ersichtlich, die eine horizontale Texturierung aufzeigen. Zudem sind eine Viel-

zahl von globularen Poren mit einem Durchmesser von 2 µm bis 8 µm entsprechend des SAC-Füllstoffes 

zu sehen, die von einer Ag3Sn-Phase mit sehr geringer Porosität umgeben sind. Die Schichtdicke des SAC-

Sintermaterials liegt im Mittel bei ca. 52 µm und ist damit 5 µm dicker als die des Referenzmaterials. Da-

mit spiegelt sich die um ca. 9 % höhere Porosität in der finalen Sinterschichtdicke wider. Als Ursache für 
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die verringerte Versinterung der Ag-Partikel wird eine Benetzung der Ag-Partikel mit einem wenige mo-

nolagen, dicken Zinnfilm gemutmaßt, der eine dichte Versinterung der Ag-Partikel analog zum Referenz-

material behindert. 

 
a) 

 
b) 

Abbildung 31: REM-Aufnahmen ionenpolierter Querschliffe der gesinterten Zugproben des Referenzmaterials (a) und des SAC-

Sintermaterials (b) mit 1000-facher und 5000-facher Vergrößerung 

5.2 Mechanische Eigenschaften des SAC-Sintermaterials 

Im Rahmen der Charakterisierung der mit SAC-Füllstoff 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 Längenänderung der gesinterten Probekörper wurde in dem Temperaturbereich von 25 °C 

(RT) bis 200 °C untersucht. Dabei wurde der thermische Ausdehnungskoeffizient für 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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Abbildung 32 hervorgeht, unterscheiden sich die beiden Sintermaterialien sowohl im CTE als auch in der 

Temperaturabhängigkeit. Während für 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 über ca. 17,88 ppm/K auf ca. 15,92 ppm/K in dem 

Temperaturbereich bis 200 °C, während 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 höher als der des Referenzmaterials. Demnach führt der um ca. 4-5 ppm/K größere CTE des 

beigefügten SAC-Pulvers (23,5 ppm/K [93]) gegenüber den 19 ppm/K von Silber [7] zu einem Anstieg des 

CTE des SAC-Sintermaterials. Hinsichtlich des temperaturabhängigen 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 Veränderung aufzeigten.  

Im Vergleich zu den Versuchsergebnissen von Mertens [38] und Wereszczak et al. [148] die einen mittle-

ren CTE von ca. 20 ppm/K für 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 höher.  

 

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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Tabelle 10: Mittlere thermische Ausdehnungskoeffizienten des Referenzmaterials und des SAC-Sintermaterials für die Temperatur-

bereiche RT bis 100 °C, bis 150 °C und bis 200 °C 

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

CTE [ppm/K] 
(RT bis 150 °C) 

CTE [ppm/K] 
(RT bis 200 °C) 

Literaturangabe 

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 Prüftem-

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 S0 gemessen. Im Unterschied zu den 

bisher durchgeführten Zugversuchen wurden die Untersuchungen zum Temperatureinfluss aus anlage-

technischen Gründen in Zusammenarbeit mit dem externen Prüflabor polymerphys IK GmbH durchge-

führt. Dabei wurde die Dehnung über den Traverseweg bestimmt und die maximale Prüftemperatur in 

Anlehnung an die derzeitig übliche maximale Betriebstemperatur leistungselektronischer Bauelemente 

von 175 °C gewählt.  

Die Zugversuche zeigen für das Referenzmaterial in Abbildung 33 a typische Spannungs-Dehnungs-Kurven 

für gesintertes Silber. In Abbildung 33 b ist das Spannungs-Dehnungs-Diagramm des SAC-Sintermaterials 

dargestellt. Das Referenzmaterial weist eine deutliche Veränderung des Spannungs-Dehnungs-Verhaltens 

in Abhängigkeit der Prüftemperatur auf. Während sich die Sinterschicht bei RT nahezu rein elastisch ver-

hält, 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 über 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 Übersicht 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 Prüf-

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 höheren Sinterparameter insbe-

sondere des Drucks (60 MPa bzw. 20 MPa) und der Temperatur (230 °C bzw. 300 °C) zurückgeführt wer-

den.  
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a) 

 
b) 

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 für das SAC-Sintermaterial eine weniger stark ausgeprägte Temperaturabhän-

gigkeit des Spannungs-Dehnungs-Verhaltens beobachtet werden. Zwar nehmen mit steigender Prüftem-

peratur Festigkeit und E-Modul ab, während die Bruchdehnung steigt, jedoch in wesentlich geringerem 

Ausmaß 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, 

während die Bruchdehnung von ca. 0,4 % bei RT auf ca. 0,5 % bei 100 °C und auf ca. 1 % bei 175 °C an-

steigt. Während das SAC-Sintermaterial bei RT ein rein elastisches Verhalten mit Sprödbruch 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 verfügt das SAC-Sintermaterial im gesamten betrachteten Temperatur-

bereich über eine höhere Festigkeit und Steifigkeit im Vergleich zum reinen Ag-Sintermaterial des Refe-

renzmaterials. Die auch bei 175 °C Prüftemperatur verbleibende hohe Festigkeit, wird als der entschei-

dende Faktor für die geringere Materialermüdung im Temperaturschocktest infolge von Kriechvorgängen 

oder auch thermomechanischen Spannungen innerhalb eines Modulaufbaus angesehen, vgl. Kapitel 

4.3.2.  

Tabelle 11: Übersicht 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 23,8 ± 2,4 0,47 ± 0,06 0,4 ± 0,06 

100 38,5 ± 4,8 59,5 ± 10,6 9,7 ± 0,9 19,2 ± 1,7 0,75 ± 0,13 0,5 ± 0,12 

175 19,3 ± 5,5 45,7 ± 3,7 5,6 ± 1 13,0 ± 1,4 1,0 ± 0,5 0,94 ± 0,2 
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Abbildung 34: REM-Aufnahmen der Bruchflächen des Referenzmaterials (a bis c) und des SAC-Sintermaterials (d bis f) nach dem 

Zugversuch bei RT, 100 °C und 175 °C 

Die Bruchflächenanalyse der Probekörper spiegelt das zuvor beobachtete temperaturabhängige Span-

nungs-Dehnungs-Verhalten des Referenzmaterial in Form von einer temperaturabhängigen Veränderung 

des Bruchverhaltens wider, vgl. Abbildung 34 a bis c. Obwohl das Referenzmaterial auf makroskopischer 

Ebene ein sprödes Bruchverhalten ohne sichtbare Einschnürung der Probe zeigt, weist die Bruchfläche auf 

mikroskopischer Ebene typische Strukturen eines duktilen Materialversagens auf. Grund dafür ist der im 

Vergleich zu dichtem Silber vorliegende mehrachsige Spannungszustand aufgrund der vorliegenden Po-
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rosität. Dieser führt zu lokalen Spannungsüberhöhungen an den Sinterhälsen, welche durch partielle plas-

tische Verformungen die für gesintertes Silber typische Wabenstruktur hervorruft [125]. Während die 

Bruchfläche bei RT ein typisches duktiles Bruchbild mit einer ausgeprägten Wabenstruktur aufweist, ver-

ändert sich das Bruchverhalten mit steigender Temperatur. Insbesonder bei 175 °C ist das Bruchverhalten 

durch das Versagen der Korngrenzen durch Korngrenzengleiten ohne starke plastische Verformung der 

Bruchfläche gekennzeichnet. Dieses Verhalten deckt sich ebenfalls mit dem beschriebenen Bruchverhal-

ten von Herboth et al. [63, 149], der als Schädigungsmechanismus neben der Kriechdehnung ein Poren-

wachstum an den Korngrenzen bzw. innerhalb der Sinterhälse vermutet.  

Die Bruchflächen des SAC-Sintermaterials deuten insbesondere in den die Poren umgebenden Ag3Sn-Pha-

sen auf ein sprödes Bruchverhalten ohne nennenswerte plastische Verformung hin, vgl. Abbildung 34 d 

bis f. Im Gegensatz zum Referenzmaterial nimmt mit steigender Prüftemperatur der Anteil an plastischer 

Verformung zu, sodass insbesondere im Bereich der Ag3Sn-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 °C in 

Zusammenarbeit mit dem externen Prüflabor polymerphys IK GmbH untersucht. Die für die konstante 

Belastung ausgewählten Spannungen wurden, wie in Kapitel 3.5.4 beschrieben, mit ca. σ1 = 30 %, 

σ2 = 60 % und σ3 = 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 Abhängigkeit der Temperatur unterscheiden sich entspre-

chend die effektiv aufgebrachten Spannung σ1 bis σ3, vgl. Tabelle 12. Es wurden bewusst für beide 

Materialien unterschiedliche Effektivspannungen verwendet, da andernfalls keine Kriechvorgänge indu-

ziert worden wären oder die Proben durch plastische Verformung versagt hätten. 

Um den Einfluss der Temperaturabhängigkeit zu untersuchen, wurde die maximale Spannung von 9 MPa 

(Referenz) bzw. 18 MPa (SAC) bei 175 °C bei allen drei Prüftemperaturen getestet, sodass sie teilweise 

von den angegebenen prozentualen Belastungen abweichen können. Aufgrund der höheren Streckgrenze 

des SAC-Sintermaterials sind die gewählten Spannungen im Zeitstandversuch im Mittel ca. doppelt so 

hoch wie für das Referenzmaterial aus reinem gesintertem Silber. Die Kriechdehnung wurde in Anlehnung 

an Weber et al. [125] in einem Zeitraum von 60 min erfasst. Eine Übersicht der verwendeten Testpara-

meter ist in Tabelle 12 dargestellt.  

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

Material Spannung σ1 [MPa] Spannung σ2 [MPa] Spannung σ3 [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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Die in Abbildung 35 dargestellten Kriechkurven zeigen den Einfluss der Prüftemperatur 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. Während 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 primären und sekundä-

ren Kriechvorgängen 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 über 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 erhöhten Temperaturen verzeichneten. Das 

SAC-Sintermaterial zeigt damit gegenüber dem Referenzmaterial bei der Prüftemperatur 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 Größenordnungen kleinere 

Kriechrate im Vergleich zu gängigen SAC-Loten aufweist.  

 
a) 

 
b) 

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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a) 

 
b) 

 
c) 

 
d) 

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 gegenüber des Referenzmaterials eine um etwa 0,18 % höhere Dehnung. Im Vergleich der 

Absolutwerte ist bei einer Belastung von 18 MPa für das Referenzmaterial eine Dehnung von 0,35 % zu 

verzeichnen, während das SAC-Sintermaterial lediglich eine Dehnung von 0,13 % aufweist. Demnach ist 

die Kriechdehnung des Referenzmaterials in etwa um den Faktor 2,5 größer. Durch Erhöhen der Prüftem-

peratur auf 175 °C ist selbst bei niedrigeren Spannungen eine verstärkte 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 sekundären 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 ähnlich 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 gegenüber dem Referenzmaterial insbesondere bei Tem-

peraturen oberhalb von 100 °C eine wesentlich geringere Kriechneigung aufweist und dementsprechend 

über eine höhere Kriechbeständigkeit verfügt. Damit spiegelt sich auch die im Zugversuch ermittelte hö-

here Festigkeit bzw. höhere Streckgrenze im Kriechverhalten wider. 

5.3 Einflussfaktoren auf die Sinterverbindungsschicht 

Die Qualität einer Sinterfügeverbindung ist von unterschiedlichen Faktoren abhängig. Neben dem Sinter-

material wird die Qualität vor allem durch die Sinterparameter und die verwendeten Fügepartner beein-

flusst. Während die vorherigen Untersuchungen auf den Einfluss des beigefügten Füllstoffes fokussiert 

waren, wird in diesem Kapitel auf den Einfluss der Prüfbedingungen, der Fügepartner sowie der Pro-

zessparameter auf die Haftfestigkeit der in Kapitel 3.3.3 beschriebenen Modulaufbauten näher eingegan-

gen. 

5.3.1 Abhängigkeit der Scherfestigkeit von der Temperatur 

Wie bereits in Kapitel 3.5.4 beschrieben wurde, ist die Haftfestigkeit einer Fügeverbindung teilweise stark 

von der Temperatur abhängig. Die Fügeverbindung muss eine zuverlässige Funktion, sowohl bei hohen 

Betriebstemperaturen als auch bei erhöhten Temperaturen während des Herstellugsprozesses aufweisen. 

Dabei sind die Temperaturen während der Herstellung durch, dem Sinterprozess nachgeschaltete Pro-

zesse, wie dem Grundplattenlöten oder dem Vergießen, 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 Prüftemperatur von 

260 °C durchgeführt. Um die Auswirkung der erhöhten Prüftemperatur auf die Haftfestigkeit sowohl des 

Referenzmaterials als auch des SAC-Sintermaterials zu untersuchen, wurde zusätzlich die Scherfestigkeit 

bei Raumtemperatur ermittelt. Wie aus den Ergebnissen in Abbildung 37 zu entnehmen ist, zeigen beide 

Sintermaterialien eine vergleichbare Temperaturabhängigkeit der mittleren Scherfestigkeit. Sowohl bei 

Raumtemperatur als auch bei 260 °C weist das Referenzmaterial gegenüber dem SAC-Sintermaterial eine 

um ca. 10 MPa höhere Scherfestigkeit auf. Das Referenzmaterial verfügt bei RT über eine Haftfestigkeit 

von ca. 68 MPa und ist damit um ca. 16 MPa höher als bei der Prüfung bei 260 °C. Ein ähnliches Verhalten 

ist für das SAC-Sintermaterial zu beobachten, dessen Scherfestigkeit bei RT ca. 60 MPa beträgt und damit 

ca. 19 MPa oberhalb der Festigkeit bei 260 °C Prüftemperatur liegt.  

Beide Sintermaterialien weisen somit die aus der Werkstoffkunde bekannte Festigkeitsabnahme mit zu-

nehmender Prüftemperatur 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 Prüftemperatur insbesondere für das Referenzma-

terial, trotz der wesentlich höheren Prüftemperatur, weniger stark ausgeprägt. 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 Erhöhen der Prüftemperatur von RT auf 260 °C.  
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Abbildung 37: Scherfestigkeit des Referenzmaterials und des SAC-Sintermaterials in Abhängigkeit der Prüftemperatur (25 °C vs. 

260 °C) 

5.3.2 Fügepartner und deren Oberflächen 

Substrat 

Wie bereits in Kapitel 2.2.1 beschrieben, werden Isolationssubstrate mit unterschiedlichen Endoberflä-

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-Endoberflächen auf-

gebaut und im Scherversuch bei 260 °C getestet. Der Einfluss der Substratmetallisierung wurde anhand 

der ermittelten Scherfestigkeit und der Bruchflächenanalyse 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 für das Referenzmaterials noch für das SAC-Sintermaterials bei der 

Anbindung auf Ag-, Au- oder Cu-Oberflächen festgestellt werden. Im Mittel zeigt das Referenzmaterial 

unabhängig von der Endoberfläche mit ca. 50 MPa eine um ca. 10 MPa höhere Scherfestigkeit als das SAC-

Sintermaterial. Dahingegen konnte weder mit dem Referenzmaterial noch mit dem SAC-Sintermaterial 

eine Anbindung auf der Ni-Endoberfläche generiert werden. Die Bruchflächen in Abbildung 39 a bis c zei-

gen einen kohäsiven-adhäsiven Mischbruch in der Sinterschicht und entlang der Substratmetallisierung, 

wobei der adhäsive Bruchanteil von der Ag- über die Au- zu der Cu-Oberfläche deutlich ansteigt. Im Ge-

gensatz dazu ist für die Ni-Endoberfläche (Abbildung 39 d) ein eindeutiger Adhäsionsbruch an der Sub-

stratmetallisierung zu erkennen, der ein Zeichen für die mangelhafte Verbindung darstellt.  

N = 10 
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Abbildung 38: Einfluss der Substratmetallisierung auf die mittlere Scherfestigkeit des Referenzmaterials und des SAC-Sintermateri-

als 

Die Bruchflächen des SAC-Sintermaterials weisen ebenfalls einen kohäsiven-adhäsiven 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 überwiegend in der Nähe der Chipmetallisierung verläuft, wohin-

gegen das Au- und Cu-Substrat im Randbereich einen kohäsiven Bruch und in der Chipmitte einen adhä-

siven Bruch aufweist. Für die Ni-Endoberfläche (Abbildung 40 d) ist analog zum Referenzmaterial ein 

eindeutiger Adhäsionsbruch entlang der Substratmetallisierung erkennbar. 

a) b) 
 

c) 
 

d) 

Abbildung 39: LM-Aufnahmen der Bruchflächen des Referenzmaterials in Abhängigkeit der Substratmetallisierung: a) Ag, b) Au, 

c) Cu, d) Ni. In der oberen Reihe ist jeweils die Substratoberfläche dargestellt, während in der unteren Reihe die 

Chiprückseite zu sehen ist. 

N = 10 
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a) b) 
 

c) 
 

d) 

Abbildung 40: LM-Aufnahmen der Bruchflächen des SAC-Sintermaterials in Abhängigkeit der Substratmetallisierung: a) Ag, b) Au, 

c) Cu, d) Ni. In der oberen Reihe ist jeweils die Substratoberfläche dargestellt, während in der unteren Reihe die 

Chiprückseite zu sehen ist. 

Anhand der Ergebnisse lässt sich kein signifikanter Einfluss der Ag-, Au- und Cu-Endoberflächen auf die 

Haftfestigkeit sowohl für 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-Endoberflächen 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 Kupferoberflächen. 

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 verfügen analog zu den Isolationssubstraten über unterschiedliche Endoberflä-

chen der Chiprückseite, die eine feste Anbindung zum Fügematerial 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 Rückseitenmetallisierung, vgl. Tabelle 13. Der Einfluss des Halbleiterbauelements wurde an-

hand der ermittelten Scherfestigkeit und der Bruchflächenanalyse sowohl quantitativ als auch qualitativ 

bestimmt. 

Tabelle 13: Übersicht der verwendeten Halbleiterbauelemente 

Halbleiterbauelement Si-Diode[157] SiC-MOSFET[104] SiC-MOSFET 

Hersteller Semikron Cree / Wolfspeed Cree / Wolfspeed 

Bezeichnung SKCD 16 C 060 I HD CPM2-1700-0045B CPM3-0900-0010 

Material Si SiC SiC 

Größe[mm] 3,97 x 3,97 4,08 x 7,35 4,08 x 7,35 

Dicke [µm] 241 380 ± 40 380 ± 40 

Rückseitenmetallisierung 
/ -dicke [µm] 

Ag / 1,2 Ag / 0,6 Au / 0,1 
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Die Scherergebnisse in Abbildung 41 zeigen einen signifikanten Unterschied der ermittelten Haftfestigkeit 

sowohl in Abhängigkeit des Halbleiterbauelements als auch des verwendeten Sintermaterials. Der Einfluss 

des Halbleiterbauteils zeigt für beide Sintermaterialien ein vergleichbares Verhalten hinsichtlich der er-

mittelten Scherfestigkeit. Während die Ag-metallisierte Si-Diode jeweils die niedrigste Festigkeit aufweist, 

werden mit dem Ag-metallisierten SiC-MOSFET die höchsten 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 Bruchflächen wider, vgl. Abbildung 42 und Abbildung 43. So ist insbesondere für den Ag-metalli-

sierten SiC-MOSFET für beide Sintermaterialien ein kohäsiver-adhäsiver Mischbruch in der Sinterschicht 

und in der Nähe der Chipmetallisierung zu erkennen, während die Si-Diode und der Au-metallisierte SiC-

MOSFET einen eher adhäsiven Bruch entlang der Chipmetallisierung aufweisen. Im Vergleich der beiden 

Sintermaterialien ist der Einfluss des Halbleiterbauelements für das Referenzmaterial gegenüber dem 

SAC-Sintermaterial wesentlich stärker ausgeprägt. Die Festigkeit des Au-metallisierten SiC-MOSFET ist um 

ca. 38 % bzw. die der Si-Diode um über 70 % niedriger im Vergleich zum Ag-metallisierten SiC-MOSFET. 

Das SAC-Sintermaterial weist hingegen sowohl für 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 Rückseitenmetallisierung zurückgeführt werden. Als Ursache für die mangelhafte Anbindung der 

Si-Diode insbesondere in Verbindung mit dem Referenzmaterial werden organische Rückstände 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 Qualität und Art der Metallisierung beeinflusst wird.   

 

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

als 

N = 10 
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a) 

 
b) 

 
c) 

Abbildung 42: LM-Aufnahmen der Bruchflächen des Referenzmaterials in Abhängigkeit des Halbleiterbauteils: a) 4x4 Si_Ag, 

b) 4x7,3 SiC_Ag, c) 4x7,3 SiC_Au. In der oberen Reihe ist jeweils die Substratoberfläche dargestellt, während in 

der unteren Reihe die Chiprückseite zu sehen ist. 

 
a) 

 
b) 

 
c) 

Abbildung 43: LM-Aufnahmen der Bruchflächen des SAC-Sintermaterials in Abhängigkeit des Halbleiterbauteils: a) 4x4 Si_Ag, 

b) 4x7,3 SiC_Ag, c) 4x7,3 SiC_Au. In der oberen Reihe ist jeweils die Substratoberfläche dargestellt, während in 

der unteren Reihe die Chiprückseite zu sehen ist. 

5.3.3 Prozessparameter 

Die Qualität einer Sinterverbindung wird, wie bereits in Kapitel 2.2.2 beschrieben, stark durch die verwen-

deten Parameter des Drucksinterprozesses beeinflusst. Zu den Haupteinflussgrößen zählen insbesondere 

die Prozesstemperatur, der applizierte Sinterdruck und die Sinterzeit. Im Allgemeinen wird die Festigkeit 

der Fügeverbindung, durch das Erhöhen der genannten Prozessparameter, gesteigert [19, 42, 67]. Wei-

terhin besteht ein Zusammenhang zwischen der Sinteraktivität des Silberpulvers und der umgebenden 

Atmosphäre. Mertens [38] untersuchte den Einfluss der Atmosphäre während 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 Fügeverbin-

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. Zusätzlich wurde der Einfluss der Sinteratmosphäre, anhand der in Kapitel 3.4.3 

beschriebenen Standardsinterparameter, im Rahmen einer Testreihe unter stickstoffhaltiger Atmosphäre 

untersucht. Als Probekörper diente der in Kapitel 3.3.3 beschriebene Modulaufbau, bei dem das AMB-
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Substrat durch ein standardmäßiges DCB-Substrat ersetzt wurde. Je Parametersatz wurden zehn Aufbau-

ten im Scherversuch geprüft. Im Vergleich zu den bisherigen Scherversuchen wurden die Halbleiterbau-

elemente im Rahmen der Prozessevaluation bei Raumtemperatur abgeschert, da aufgrund der einfache-

ren Durchführung der Aufwand reduziert werden konnte. Die vollfaktorielle Prozessevaluation [143] 

wurde lediglich mit dem SAC-Sintermaterial durchgeführt, wobei zusätzlich als Referenzwerte einzelne 

Parametersätze 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 gegenübergestellt. Entgegen des starken 

Einflusses der Prozessparameter von standardmäßigen Silbersintermaterialien wird das SAC-Sintermate-

rial in dem betrachteten Prozessfenster lediglich in geringer Weise beeinträchtigt. 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 höher als die geforderte Mindestscherfestig-

keit des MIL-Std-883 [118] von 12 MPa ist, vgl. Kapitel 3.5.4. Während 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 Abhängigkeit 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 Erhöhung der einzelnen Prozessparameter. Der deutliche Anstieg der Scherfestigkeit verifiziert damit 

die starke Abhängigkeit der Sinterschichtqualität von den gewählten Sinterparametern.  

 

Abbildung 44: Mittlere Scherfestigkeit des SAC-Sintermaterials in Abhängigkeit der Prozessparameter Temperatur, Druck und Zeit. 

Als Referenzwerte sind einzelne Datenpunkte des Referenzmaterials mit aufgeführt. 

N = 10 
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In Anbetracht der Sintertemperatur ist für das SAC-Sintermaterial im Vergleich zum Referenzmaterial 

ebenfalls ein abweichendes Verhalten zu beobachten. Während für Standard-Sintermaterialien die maxi-

malen Prozessparameter für gewöhnlich zu den höchsten Festigkeitswerten führen, ist durch das Erhöhen 

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 stärkere Benetzung der Ag-Partikel 

mit einem wenige monolagen dicken Zinnfilm vermutet, der aufgrund des schnelleren Aufschmelzens der 

SAC-Partikel bei 260 °C verstärkt auftritt. Weiterhin ist auffällig, dass die Scherfestigkeit beim Sintern un-

terhalb der Schmelztemperatur des SAC-Füllstoffes (Tm = 217/221 °C [93]) bei 200 °C stets oberhalb von 

45 MPa liegt. Die Bildung der Ag3Sn-Phasen kann bei dieser Prozesstemperatur lediglich über Festpha-

sendiffusion erfolgen und nicht durch Aufschmelzen und Infiltrieren der Ag-Matrix. Dies ist auch der 

Grund, warum hier eine Abhängigkeit von dem Sinterdruck und der Sinterzeit zu erkennen ist. Der Diffu-

sionsprozess ist stark zeitabhängig und führt 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-

zesseinflüsse auf die Haftfestigkeit der Sinterverbindung nochmals verdeutlicht. Während die Prozessfak-

toren Sinterdruck und Sinterzeit eine geringe Zunahme der Scherfestigkeit durch das Erhöhen dieser Fak-

toren aufweisen, ist für 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 Abhängigkeit hinsichtlich der Festigkeit der Fü-

geverbindung vor, was durch die nicht parallel verlaufenden Linien im Bereich zwischen 200 °C und 230 °C 

gekennzeichnet ist. Daraus lässt sich ableiten, dass bei niedrigen Prozesstemperaturen eine Verlängerung 

der Sinterzeit zu einer höheren Haftfestigkeit führt.  

 
a) 

 
b) 

Abbildung 45: Statistische Auswertung der Prozessevaluation des SAC-Sintermaterials: a) Haupteffektdiagramm, b) Wechselwir-

kungsdiagramm der statistisch signifikanten Faktoren 

Aufgrund der hohen Haftfestigkeit der Fügeverbindung in Kombination mit dem geringen Einfluss der Pro-

zessparameter Sinterdruck und Sinterzeit wurde die Untersuchung der Prozessparameter bei 230 °C Sin-

tertemperatur um die Prozessdrücke 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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niedrigen Drücken 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-

trägt die Scherfestigkeit, selbst bei den minimalen Prozessparametern von 3 MPa Sinterdruck, bei einer 

Sinterzeit von 1 min, 39 ± 2 MPa und ist damit weit höher als die geforderte Mindestscherfestigkeit. Wie 

zuvor für die Sintertemperatur beobachtet wurde, ist mit abnehmendem Sinterdruck eine Abhängigkeit 

der Scherfestigkeit von der Prozesszeit zu verzeichnen.  

 

Abbildung 46: Mittlere Scherfestigkeit des SAC-Sintermaterials in Abhängigkeit des Sinterdrucks und der Sinterzeit bei einer kon-

stanten Temperatur von 230 °C 

Neben den untersuchten Haupteinflussfaktoren des Drucksinterprozesses wurde ebenfalls der Einfluss 

der Sinteratmosphäre auf die gesinterte Fügeverbindung analysiert. Wie aus Abbildung 47 hervorgeht, 

konnte für das Sintern unter stickstoffhaltiger Atmosphäre eine um ca. 10 MPa reduzierte Scherfestigkeit 

gegenüber dem Standard Sinterprozess unter Luft festgestellt werden. Dennoch wird eine Haftfestigkeit 

von rund 50 MPa erzielt, die weit höher 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 für das Sintern unter 

Luft- als auch unter Stickstoffatmosphäre.  

Alles in allem weist das SAC-Sintermaterial ein großes Prozessfenster innerhalb der untersuchten Prozess-

grenzen auf, in welchem qualitativ hochwertige Fügeverbindungen erzeugt werden können. Neben den 

Haupteinflussfaktoren Temperatur, Druck und Zeit, ist das Fügematerial ebenfalls für die Prozessierung 

unter stickstoffhaltiger Atmosphäre geeignet. Dies ist insbesondere für die Herstellung von Leistungsmo-

dulen auf reinen Kupferschichten von Relevanz, die beim Sintern unter Sauerstoff stark oxidieren. 

N = 10 
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Abbildung 47: Mittlere Scherfestigkeit des SAC-Sintermaterials in Abhängigkeit der Sinteratmosphäre unter Verwendung des Stan-

dardprozesses (10 MPa, 230 °C, 3 min) 

5.4 Optimierung des SAC-Sintermaterials durch die Variation 

des Füllstoffgehalts und der Partikelart 

Um den Einfluss des Füllstoffgehalts, der Partikelgröße und -form auf die Mikrostruktur und die Materi-

aleigenschaften der Sinterschicht zu untersuchen, wurden neben der standardmäßigen Pastenformulie-

rung mit 10 Gew.-% des SAC Typ 8 Pulvers (SAC-Sintermaterial) vier weitere Pastenmodifikationen unter-

sucht, die sich in ihrem Mengenanteil, ihrer Partikelgröße oder ihrer Partikelform des SAC-Füllstoffs 

unterscheiden. Dabei wurde zum einen der Füllstoffgehalt zwischen 5 Gew.-% und 20 Gew.-% variiert und 

zum anderen 10 Gew.-% eines gröberen SAC-Pulvers (Typ 5) bzw. eines auf dem Typ 8 Pulver basierenden 

flakeförmigen 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 Abhängigkeit des Füllstoffgehalts und der Partikelart 

Der Einfluss des Füllstoffgehalts und der Partikelart auf die Mikrostruktur wurde anhand von ionenpolier-

ten Querschliffen der gesinterten Zugproben analysiert. Wie bereits beschrieben wurde, entstehen durch 

den SAC-Füllstoff globulare Poren entsprechend der Partikelgröße, die von einer schalenförmigen Ag3Sn-

Phase umgeben sind. Dementsprechend wird der Anteil, die Größe und die Form der Poren durch das 

verwendete Ausgangspulver bzw. den beigesetzten Mengenanteil bestimmt. Wie aus Abbildung 48 a bis 

c zu entnehmen ist, verdoppelt sich der Porenanteil durch das Verdoppeln des Füllstoffgehalts. So weist 

die Sinterschicht mit 5 Gew.-% Füllstoff ca. 32, die Sinterschicht mit 10 Gew.-% ca. 60 und die Sinterschicht 

N = 10 
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mit 20 Gew.-% ca. 105 der globularen Poren in dem betrachteten Bildausschnitt auf. Dabei ist auffällig, 

dass die Poren bei einem Füllstoffgehalt von 20 Gew.-% nicht mehr in globularer, sondern in elliptischer 

Form vorliegen. Gleichzeitig nimmt mit steigendem Füllstoffgehalt der Anteil an intermetallischen Phasen 

zu. Während sich der Füllstoffgehalt auf die Anzahl der globularen Poren auswirkt, wird die Porengröße 

und -form insbesondere durch das verwendete Ausgangspulver des SAC-Füllstoffs beeinflusst. Wie in Ab-

bildung 48 d und e zu sehen ist, werden durch das gröbere Typ 5 Pulver wesentlich größere Poren erzeugt, 

die im Vergleich zu denen des feineren Typ 8 Pulvers eher heterogen verteilt sind. Die dünnen flakeförmi-

gen Partikel führen 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 möglich, die durch 

den Füllstoff herbeigeführten Poren mit Hilfe des verwendeten Prozessdrucks von 10 MPa vollständig zu 

eliminieren.  

Im Gegensatz zu der Porengröße und -form wird die Gesamtporosität der Sinterschichten weniger stark 

von der Partikelart und dem Füllstoffgehalt beeinflusst. So weisen alle Sinterschichten eine Porosität im 

Bereich von ca. 21 % bis 26 % auf, vgl. Abbildung 49. Lediglich die Sinterschicht mit 20 Gew.-% Füllstoff 

verfügt mit ca. 16,1 % über eine vergleichbare Porosität wie das Referenzmaterial, vgl. Kapitel 5.1. Die 

Porosität 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. Während das Referenzmaterial und die Sinterschicht mit 

20 Gew.-% Füllstoff in etwa die gleiche Schichtdicke aufweisen (47 µm bzw. 48 µm), ist die Probendicke 

der übrigen Sinterschichten im Mittel um ca. 10 % größer.  

 
a) 

 
b) 

 
c) 

 

 

 
d) 

 
e) 

Abbildung 48: Ionenpolierte Querschliffe der gesinterten Zugproben in Abhängigkeit des Füllstoffgehalts, sowie der Partikelgröße 

und -form: a) 5 Gew.-% Typ 8, b) 10 Gew.-% Typ 8, c) 20 Gew.-% Typ 8, d) 10 Gew.-% Typ 5 (10 µm bis 25 µm, 

e) 10 Gew.-% SAC Flakes 
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Abbildung 49: Einfluss des Füllstoffgehalts an SAC Typ 8 Pulver (links) sowie der Partikelgröße und -form bei einem Mengenanteil 

von 10 Gew.-% (rechts) auf die mittlere Porosität 

5.4.2 Einfluss des Füllstoffgehalts und der Partikelart auf die thermische 

Leitfähigkeit  

Aufgrund des im Wiedemann-Franz-Gesetz beschriebenen Zusammenhangs zwischen der elektrischen 

und thermischen Leitfähigkeit wird in den nachfolgenden Untersuchungen nur noch die thermische Leit-

fähigkeit betrachtet.  

Wie bereits in Kapitel 4.2.1 und 4.2.2 beschrieben, wird sowohl die elektrische als auch die thermische 

Leitfähigkeit einer Sinterschicht durch ihre poröse Mikrostruktur und durch Gitterstörstellen wie Kristall-

baufehler bzw. Fremdatome an den ehemaligen Grenzflächen der Partikel beeinflusst [38, 159]. Neben 

dem Porenanteil ist die thermische Leitfähigkeit insbesondere von deren Form und Orientierung in der 

Sinterschicht abhängig [159]. Zusätzlich zu den genannten Einflussfaktoren führt die Bildung von interme-

tallischen Phasen durch die Beigabe des SAC-Füllstoffs zu einer weiteren Reduzierung der Leitfähigkeit 

[145]. Die silberreiche Ag3Sn-Phase verfügt lediglich über eine Wärmeleitfähigkeit von ca. 49 W/mK [160], 

was sich entsprechend des Mengenanteils signifikant auf die Wärmeleitfähigkeit 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 Wärmeleitfähigkeit ke der porösen Sinterschicht modellhaft wie folgt ermittelt 

werden [161]:  
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𝑘𝑒 = 𝑘1

2𝑘1 + 𝑘2 − 2(𝑘1 − 𝑘2)𝑣2

2𝑘1 + 𝑘2 + (𝑘1 − 𝑘2)𝑣2

 (18) 

   

Dabei beschreibt k1 die Wärmeleitfähigkeit der Matrix (429 W/mK für Silber) und k2 die der Einlagerungs-

phase (0 W/mK für Luft). Der Mengenanteil der eingelagerten Zweitphase wird mit Hilfe von v2 beschrie-

ben. Basierend auf den via Bildanalyse ermittelten Porositäten der Sinterschichten, ergibt die modellhafte 

Bestimmung der effektiven Wärmeleitfähigkeit eine Leitfähigkeit von ca. 323 W/mK bzw. ca. 281 W/mK 

bei einer Porosität 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 Gitterstörstellen, wie Gitterfehler oder Fremdatome wie von Mer-

tens beschrieben, nicht berücksichtigt [38]. Dementsprechend kann es zu teils großen Abweichungen zwi-

schen den berechneten und denen im Versuch gemessenen Wärmeleitfähigkeiten kommen. 

Die in Abbildung 50 dargestellten Ergebnisse der Wärmeleitfähigkeitsmessung zeigen einen geringen Ein-

fluss der Pastenmodifikation. Insbesondere der Füllstoffgehalt wirkt sich marginal auf die thermische 

Leifähigkeit aus. Während für 5 Gew.-% SAC-Anteil gegenüber den standardmäßigen 10 Gew.-% mit ca. 

67 W/mK eine etwas höhere Leitfähigkeit zu verzeichnen ist, hat die doppelte Menge keine Auswirkungen 

auf die Wärmeleitfähigkeit. Als Ursache wird dafür trotz des höheren SAC-Anteils die zuvor ermittelte 

niedrigere Porosität angesehen. In Anbetracht der Partikelgröße und -form zeigt das gröbere Typ 5 Pulver 

gegenüber dem Typ 8 Pulver eine um ca. 55 % höhere Wärmeleitfähigkeit. Neben der etwas niedrigeren 

Porosität ist die erhöhte Leitfähigkeit durch die eher heterogenen, großen intermetallischen Phasen zu 

erklären, die von einer kontinuierlichen reinen Ag-Matrix umgeben sind, vgl. Abbildung 48 d.  

 

Abbildung 50: Einfluss des Füllstoffgehalts an SAC Typ 8 Pulver (links) sowie der Partikelgröße und -form bei einem Mengenanteil 

von 10 Gew.-% (rechts) auf die mittlere Wärmeleitfähigkeit 
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5.4.3 Abhängigkeit der Hochtemperatur-Scherfestigkeit vom Füllstoffgehalt 

und der Partikelart 

Wie aus Abbildung 51 zu entnehmen ist, wirkt sich vor allem der Füllstoffgehalt in unterschiedlicher Weise 

auf die Scherfestigkeit bei 260 °C aus. So ist im Vergleich zum Referenzmaterial ohne Füllstoff zunächst 

eine leichte Abnahme von ca. 12 % bzw. 20 % der Scherfestigkeit durch die Beigabe von 5 Gew.-% bzw. 

10 Gew.-% SAC-Füllstoff zu beobachten. Durch das Erhöhen des Füllstoffgehalts 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 Füllstoffgehalts gibt. Als maxi-

malen Füllstoffgehalt wurde ein Anteil von 50 Gew.-% SAC-Pulver gewählt. Wie anhand der Scherfestig-

keit zu sehen ist, geht mit der Erhöhung des Füllstoffgehalts auf 50 Gew.-% ein drastischer Festigkeitsver-

lust von über 55 % einher. Bereits bei der Herstellung der Proben konnte beobachtet werden, dass 

während des Sinterprozesses ein Teil des verflüssigten SAC-Füllstoffs durch den Prozessdruck unter dem 

Halbleiterbauteil herausgedrückt wurde. Demnach ist der Anteil des Füllstoffs zu hoch, um vollständig 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 Fügeverbindung führen. Somit wird die maximale Scherfestigkeit von ca. 54 MPa mit 

einem SAC-Anteil von 20 Gew.-% erreicht. Die verbesserte Haftfestigkeit bei einem Füllstoffgehalt von 

20 Gew.-% kann einerseits durch ein besseres Benetzungsverhalten aufgrund des höheren „flüssig“ Pha-

senanteils während des Sinterprozesses und andererseits durch die höhere Dichte der Sinterschicht be-

gründet werden. Aufgrund des Sn-Überschusses bei einem Anteil von 50 Gew.-%, der zum Ausfließen des 

flüssigen SAC´s während des Sinterns führt, wird diese Zusammensetzung nicht weiter betrachtet. 

 

Abbildung 51: Einfluss des Füllstoffgehalts an SAC Typ 8 Pulver (links) sowie der Partikelgröße und -form bei einem Mengenanteil 

von 10 Gew.-% (rechts) auf die mittlere Scherfestigkeit 

N = 10 
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Hinsichtlich der Partikelgröße und -form konnte bei einem Mengenanteil von 10 Gew.-Füllstoff kein signi-

fikanter Einfluss auf die Scherfestigkeit festgestellt werden. Damit wird die Haftfestigkeit der Fügeverbin-

dung stärker durch den Füllstoffgehalt als durch die Partikelgröße und -form beeinflusst. 

Ergänzend zu den Ergebnissen der Scherfestigkeit sind in Abbildung 52 die Bruchflächen für die qualitative 

Bewertung nach dem Scherversuch dargestellt. Im Allgemeinen konnten für die analysierten Sintermate-

rialien zwei unterschiedliche Brucharten identifiziert werden. Zum einen ein kohäsiver-adhäsiver Misch-

bruch in der Sinterschicht und in der Nähe der Chipmetallisierung und zum anderen ein rein kohäsiver 

Bruch in der Sinterschicht. Wie aus den Festigkeitswerten des Scherversuchs hervorgeht, gibt es keinen 

signifikanten Unterschied zwischen einem Füllstoffanteil von 5 Gew.-% bzw. 10 Gew.-% unabhängig da-

von, welche Art von Füllstoffpulver verwendet wurde. Mit diesem Verhalten korreliert auch das beobach-

tete Bruchverhalten, sodass für diese Sintermaterialien stets der zuvor beschriebene Mischbruch vorzu-

finden ist. Die Sintermaterialien mit 20 Gew.-% bzw. 50 Gew.-% weisen hingegen, für die die maximale 

bzw. minimale Scherfestigkeit ermittelt wurde, einen Kohäsionsbruch innerhalb der Fügeschicht auf. Zu-

dem ist in Abbildung 52 e, der überschüssige SAC-Füllstoff zu erkennen, der während des Sinterprozesses 

unter dem Chip herausgedrückt wurde. 

 
                                             a) 

 
b) 

 
c) 

 
d) 

 
e) 

 
f) 

 
g) 

Abbildung 52: LM-Aufnahmen der Bruchflächen nach dem Scherversuch bei 260 °C. In Abhängigkeit des Füllstoffanteils und der 

Partikelform/-größe konnten unterschiedliche Brucharten identifiziert werden: a) Mischbruch des Referenzmate-

rials ohne Füllstoff, b Mischbruch mit 5 Gew.-% SAC, c) Mischbruch mit 10 Gew.-% SAC, d) Kohäsionsbruch in der 

Verbindungsschicht mit 20 Gew.-% SAC, e) Kohäsionsbruch in der Verbindungsschicht mit 10 Gew.-% SAC mit 

ausgelaufener Flüssigphase, f) Mischbruch mit 10 Gew.-% SAC Typ 5, g) Mischbruch mit 10 Gew.-% SAC Flakes 
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5.4.4 Abhängigkeit der Festigkeit und des E-Moduls vom Füllstoffgehalt und 

der Partikelart 

Wie bereits für die Hochtemperatur-Scherfestigkeit beobachtet wurde, hat ebenfalls der Füllstoffgehalt 

den größten Einfluss auf die mechanische Festigkeit und den E-Modul, vgl. Abbildung 53 und Abbildung 

54. Entgegen der Wirkweise des Füllstoffgehalts auf die Scherfestigkeit, führt die Beigabe von 5 Gew.-% 

bzw. 10 Gew.-% nicht zu einer Minderung der Festigkeit. Viel mehr weist das SAC-Sintermaterial mit 

10 Gew.-% Füllstoff bereits eine Festigkeitssteigerung von ca. 45 % gegenüber dem Referenzmaterial auf. 

Durch das Verdoppeln der Füllstoffmenge auf 20 Gew.-% wird analog zu der Scherfestigkeit die höchste 

Festigkeit mit mehr als dem Zweifachen des Referenzmaterials erreicht. Demnach führt der steigende 

Anteil an Ag3Sn-Phasen in der Sinterschicht mit zunehmendem Füllstoffgehalt in Verbindung mit der ge-

ringeren Porosität bei 20 Gew.-% Füllstoff (vgl. Kapitel 5.4.1) zu einem signifikanten Anstieg der Zugfes-

tigkeit.  

Die Partikelgröße und -form zeigen bei einem Füllstoffgehalt von 10 Gew.-% analog zu der Scherfestigkeit 

nur einen geringen Einfluss auf die Zugfestigkeit. Gegenüber dem Referenzmaterial konnte die Festigkeit 

des gröberen 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 gröberen Typ 5 Pulvers allerdings um ca. 18 % niedriger. Als 

Grund dafür werden insbesondere die großen heterogen verteilten Poren angesehen (vgl. Kapitel 5.4.1), 

die durch Kerbwirkung verstärkt lokale Spannungsüberhöhungen in der Sinterschicht hervorrufen.  

 

Abbildung 53: Einfluss des Füllstoffgehalts an SAC Typ 8 Pulver (links) sowie der Partikelgröße und -form bei einem Mengenanteil 

von 10 Gew.-% (rechts) auf die mittlere Zugfestigkeit 
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Neben der Festigkeitssteigerung wird durch die erzeugten Ag3Sn-Phasen ebenfalls die Steifigkeit der Sin-

terschicht in Abhängigkeit des Füllstoffgehalts beeinflusst. Mit zunehmendem Füllstoffanteil 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 stärker durch den Füllstoffgehalt als durch die Partikelgröße und -form 

beeinflusst. 

 

Abbildung 54: Einfluss des Füllstoffgehalts an SAC Typ 8 Pulver (links) sowie der Partikelgröße und -form bei einem Mengenanteil 

von 10 Gew.-% (rechts) auf den mittleren E-Modul 

5.4.5 Temperaturwechselfestigkeit in Abhängigkeit des Füllstoffgehalts und 

der Partikelart 

Der Einfluss des Füllstoffgehalts sowie der Partikelgröße 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 Veränderung der Scherfestigkeit signifikant 

durch den SAC-Füllstoffgehalt in dem Sintermaterial beeinflusst. Während das Referenzmaterial ohne 

Füllstoff bereits nach ca. 1750 Zyklen einen Festigkeitsabfall von 50 % aufweist und nach 3000 Zyklen mit 

ca. 7 MPa unterhalb von der geforderten Mindestscherfestigkeit fällt, bleibt die Verbindung durch die 

Beigabe des SAC-Füllstoffs 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. Während 

die Haftfestigkeit des Sintermaterials mit 5 Gew.-% Füllstoff nach 3000 Zyklen um ca. 36 % sinkt, weist das 

Pulvertyp mit 10 Gew.-%Fül ls toffgehalt Typ 8 [Gew.-%]

SAC FlakeTyp 5Typ 8201050

30

25

20

15

10

5

0

E-
M

o
d

u
l [

G
P

a
]

19,1

22,0

19,7

26,7

19,7
18,7

16,1

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

N = 7 



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

87 

Sintermaterial mit 10 Gew.-% lediglich eine Abnahme der Scherfestigkeit um ca. 22 % auf. Durch das Ver-

doppeln des Füllstoffgehalts 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 -größe ist verglichen mit dem Füllstoffgehalt weniger stark ausgeprägt. 

Die Ergebnisse in Abbildung 56 zeigen, dass sich die Sintermaterialien ungeachtet des Pulvertyps ähnlich 

zueinander verhalten. Dennoch ist ein Einfluss des Pulvertyps auf die Veränderung der Haftfestigkeit zu 

erkennen, die insbesondere auf die Geometrie der zurückbleibenden Poren zurückgeführt werden kann. 

Das feine Typ 8 Pulver verfügt nach 3000 Zyklen im TST mit ca. 22 % über die geringste Festigkeitsab-

nahme, gefolgt von dem gröberen Typ 5 Pulver mit ca. 28 %. Die elliptischen Poren des flakeförmigen SAC-

Pulvers begünstigen hingegen das Risswachstum und führen zu einer Abnahme der Scherfestigkeit um ca. 

39 %.  

Die Ergebnisse zeigen, dass unabhängig von Füllstoffgehalt und Pulvertyp die Temperaturwechselfestig-

keit gegenüber 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 Füllstoffgehalt von 20 Gew.-% die höchste Stabilität, welche mit der höchsten Festigkeit im zuvor 

beschriebenen Zugversuch korreliert.  

 

Abbildung 55: Veränderung der mittleren Scherfestigkeit in Abhängigkeit des Füllstoffgehalts nach Temperaturschocktest zwischen 

-55 °C und 150 °C wie in Kapitel 3.6.1. beschrieben 
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Abbildung 56: Veränderung der mittleren Scherfestigkeit in Abhängigkeit der Partikelgröße 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-Füllstoff haben eine Reihe signifikanter Unterschiede zwischen dem 

SAC-Sintermaterial und dem Referenzmaterial aufgezeigt, die nachfolgend zusammengefasst werden: 

 Mikrostruktur: 

Gegenüber dem Referenzmaterial, welches ein typisches Sintergefüge mit einer Porosität von 

ca. 17 % aufweist, verfügt das Gefüge des SAC-Sintermaterials über eingelagerte Ag3Sn-Phasen, die 

sich während des Sinterprozesses ringförmig um die ehemaligen SAC-Partikel bilden. Dabei entste-

hen globulare Poren durch die Infiltration der Ag-Matrix mit dem SAC-Füllstoff. Im Vergleich zum 

Referenzmaterial ist die Versinterung des Gefüges weniger stark ausgeprägt, sodass die Form der 

Ag-Partikel noch zu erkennen ist und die Porosität bei gleicher Prozessierung mit ca. 25,8 % deutlich 

höher ist.  

 Mechanische Eigenschaften: 

Wie aufgrund des höheren CTE von Zinn im Vergleich zu Silber zu erwarten war, ist die thermische 

Ausdehnung des SAC-Sintermaterials mit 21,26 ppm/K im Mittel höher 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-

abhängig, sodass dieser von ca. 19,68 ppm/K in dem Temperaturbereich bis 100 °C über ca. 

17,88 ppm/K auf ca. 15,92 ppm/K in dem Temperaturbereich bis 200 °C sinkt.  
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Im Vergleich zum Referenzmaterial zeigt das SAC-Sintermaterial eine wesentlich geringere Tempe-

raturabhängigkeit des Spannungs-Dehnungs-Verhaltens. Während die mittlere Zugfestigkeit des Re-

ferenzmaterials von ca. 70 MPa bei RT auf ca. 19 MPa bei 175 °C sinkt, was einer Abnahme von über 

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 unabhängig von der Temperatur stets höher ver-

glichen mit dem Referenzmaterial. 

Wie aufgrund der höheren Zugfestigkeiten zu erwarten ist, zeigt das SAC-Sintermaterial bei Tempe-

raturen oberhalb von 100 °C eine wesentlich geringere Kriechneigung und verfügt dementsprechend 

über eine höhere Kriechbeständigkeit. Während die Kriechdehnung des Referenzmaterials durch das 

Erhöhen der Temperatur von RT auf 175 °C von ca. 0,06 % auf ca. 1,23 % ansteigt, erhöht 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 durchgeführten Prozessevaluation konnte für das SAC-Sintermaterial ein sehr großes 

Prozessfenster ermittelt werden, in welchem hochfeste Fügeverbindungen hergestellt werden kön-

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 übertrifft. Weiterhin konnte nachgewiesen werden, 

dass die Anbindung neben Ag-Endoberflächen ebenfalls auf vergoldeten und unedlen Cu-Endober-

flächen möglich ist. Außerdem kann der Sinterprozess sowohl unter normaler Luft-Atmosphäre als 

auch unter Stickstoff-Atmosphäre durchgeführt werden.  

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

Den größten Einfluss der Pastenmodifikation mit unterschiedlichem Füllstoffanteil bzw. unterschied-

lichem Pulvertyp wurde für die Mikrostruktur festgestellt. Der verwendete Füllstoffpartikel und des-

sen Mengenanteil wirkt sich direkt auf die Größe und Form bzw. den Anteil der zurückbleibenden 

Poren aus. Zugleich nimmt mit steigendem Füllstoffgehalt der Anteil an Ag3Sn-Phasen in der Sinter-

schicht zu. Beachtenswert ist allerdings, dass die Sinterschicht mit 20 Gew.-% SAC-Füllstoff mit 

16,1 % über eine vergleichbare Porosität wie das Referenzmaterial verfügt.  

Weiterhin ist für die Scherfestigkeit zunächst mit steigendem Füllstoffanteil eine leichte Abnahme 

zu verzeichnen, während sie bei 20 Gew.-% SAC-Füllstoff ihr Maximum erreicht. In diesem Zusam-

menhang wurde ebenfalls eine Obergrenze für den Füllstoffanteil bestimmt. Bei einem Füllstoffge-

halt von 50 Gew.-% wurde dabei ein drastischer Abfall der Scherfestigkeit festgestellt. Im Gegensatz 

dazu zeigen die Partikelgröße und -form keinen signifikanten Einfluss. 

Die mechanischen Eigenschaften zeigen eine positive Korrelation mit dem Mengenanteil an SAC-

Füllstoff. Somit konnte die Zugfestigkeit mit 10 Gew.-% bzw. 20 Gew.-% gegenüber der des Referenz-

materials von ca. 60 MPa auf ca. 90 MPa bzw. ca. 140 MPa gesteigert werden. Der Einfluss der Par-

tikelgröße und -form sind analog zur Scherfestigkeit nicht signifikant. 

Die Temperaturwechselfestigkeit der einzelnen Pastenmodifikationen wird in erster Linie durch de-

ren Füllstoffgehalt bestimmt. Mit zunehmendem Füllstoffanteil ist eine erhebliche Abnahme der 
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Schichtdegradation zu verzeichnen. Während die Scherfestigkeit des Referenzmaterials ohne Füll-

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 gröberen Typ 5 Pulver und den SAC-Flakes die niedrigste Veränderung der 

Scherfestigkeit. Dieses Verhalten kann mit Hilfe der Porengeometrie begründet werden, sodass vor 

allem die elliptischen Poren des flakeförmigen SAC-Pulvers das Risswachstum begünstigen. 

Die thermische Leitfähigkeit zeigt lediglich eine Abhängigkeit von der Partikelgröße. Durch das Ver-

wenden des gröberen SAC-Typ 5 Pulvers konnte die Leitfähigkeit um ca. 55 % gegenüber dem feine-

ren SAC-Typ 8 Pulvers verbessert werden. Im Vergleich zum Referenzmaterial aus reinem Silber liegt 

die Leitfähigkeit allerdings nur bei ca. 30 % und damit auf dem Niveau gängiger Lotmaterialien. 

 

Das SAC-Sintermaterial zeichnet sich somit insbesondere durch dessen optimierte mechanische Eigen-

schaften, der daraus hervorgehenden hohen Temperaturwechselfestigkeit und dessen flexible Prozessie-

rung gegenüber dem Referenzmaterial aus. Es stellt damit eine vielversprechende Weiterentwicklung des 

standardisierten reinen Silbersintermaterials dar. 
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6 Thermische Einwirkung auf das 
gesinterte Gefüge 

In diesem Kapitel werden die Auswirkungen der Hochtemperaturlagerung bei 150 °C und 250 °C für bis zu 

1000 h sowohl auf das reine gesinterte Gefüge als auch auf die Fügeverbindung innerhalb eines Modu-

laufbaus untersucht, vgl. Kapitel 2.2.6 und 3.6.2. Ziel dieser Untersuchung war es, die Temperaturstabilität 

des SAC-Sintermaterials gegenüber dem Referenzmaterial zu analysieren und zu ermitteln, inwieweit die 

thermischen und mechanischen Eigenschaften durch die thermische Einwirkung beeinflusst werden. 

6.1 Mikrostruktur in Abhängigkeit der thermischen 

Einwirkung 

Die Mikrostruktur des gesinterten Gefüges 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, führt bereits eine Auslagerung bei 150 °C zu einer Vergröberung der Gefü-

gestruktur, die mit zunehmender Auslagerungsdauer zunimmt. Diese Strukturveränderung wird durch 

Kornwachstum und Porenagglomeration hervorgerufen. Dieses Verhalten ist aus den unterschiedlichen 

Bildbereichen ersichtlich, die neben sehr dichten Bereichen eine Vergrößerung der Poren aufzeigen, vgl. 

Abbildung 60 b. Die im Initialzustand vorliegende leicht horizontale Gefügetextur, 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 Gefüge zeigt den gleichen Effekt, ist jedoch we-

sentlich stärker ausgeprägt, vgl. Abbildung 57 d und e. Die um 100 °C höhere Lagerungstemperatur be-

schleunigt das Kornwachstum und die Porenagglomeration des gesinterten Gefüges und führt bereits 

nach 24 h zu einer signifikanten Vergröberung der Gefügestruktur, vgl. Abbildung 60 b. Im Vergleich zu 

der Gefügeveränderung bei 150 °C sind nach 500 h bzw. 1000 h nur noch sehr wenige, dafür aber große 

und unregelmäßig geformte Poren zu erkennen. Die Versinterung zwischen den Ag-Partikeln ist damit 

stärker ausgeprägt als im Initialzustand, sie ist allerdings einhergehend mit der Formierung einzelner gro-

ßer Poren, die sich negativ auf die Festigkeit und Temperaturwechselfestigkeit auswirken können.  

Während durch die thermische Einwirkung auf das gesinterte Gefüge sowohl für die Lagerung bei 150 °C 

als auch bei 250 °C eine Vergröberung der Gefügestruktur in Form von Kornwachstum und Porenagglo-

meration festgestellt wurde, wird die Porosität unter Berücksichtigung der Messgenauigkeit unabhängig 

der Auslagerungstemperatur und -zeit nur geringfügig beeinflusst. Vergleichbare Gefügeveränderungen 

wurden ebenfalls in anderen Studien zum Thema Hochtemperaturstabilität von Sinterverbindungen beo-

bachtet, die mit der Ostwald-Reifung1 als wirkenden Mechanismus begründet werden [63, 162–164]. Al-

lerdings berichtet Herboth [63] von einer steigenden Porosität bei Hochtemperaturlagerung oberhalb von 

200 °C infolge von thermischer Schwellung.  

                                                                    
1 Als Ostwald-Reifung wird die Vergröberung der Gefügestruktur bezeichnet, bei der größere Kristallite auf Kosten von kleineren 

wachsen, um einen energetisch günstigeren Zustand einzunehmen [46, 145]. 
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a) 

 
b) 

 
c) 

 

 

 
d) 

 
e) 

Abbildung 57: Ionenpolierte 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 

 
a) 

 
b) 

 
c) 

 

 

d) 
 

e) 

Abbildung 58: Ionenpolierte 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 Gefüge 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 Vergröberung der Sinterstruktur aufweist, zeigt das SAC-Sinterma-

terial unabhängig von der Auslagerungstemperatur und -dauer keine Veränderung 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 Temperaturbeständigkeit auf, die aufgrund der gleichbleiben-

den Gefügestruktur keine negativen Auswirkungen auf die Festigkeit und insbesondere auf die Tempera-

turwechselfestigkeit erwarten lässt.  

Als Ursache für die ausbleibende Strukturvergröberung wird die Beigabe des SAC-Füllstoffs gesehen, die 

quasi als Fremdatome in der Sinterschicht vorliegen und der Strukturvergröberung entgegenwirken [46]. 

Dieses Verhalten wurde ebenfalls durch die Beigabe von SiC und In als Füllstoff in anderen wissenschaft-

lichen Studien zum Thema Hochtemperaturstabilität von Ag-Sinterverbindungen beschrieben [58–62]. 

Eine EDX-Analyse zeigt wie sich die Sn-Verteilung in der Sinterschicht im Gegensatz zu der Gefügestruktur 

nach der HTS verändert, vgl. Abbildung 59. Während das Sn im Initialzustand überwiegend lokal um die 

sphärischen Poren in Form von Ag3Sn-Phasen vorliegt (a), verteilt es sich nach 500 h bzw. 1000 h bei 

150 °C (b und c) zunehmend über die gesamte Sinterschicht. Dabei findet eine Umwandlung der lokalen 

Ag3Sn-Phasen aus dem Initialzustand in die Ag4Sn-Phase statt, die allerdings einen wesentlich größeren 

Bereich umfasst, vgl. Tabelle 14. Daneben bildet sich durch die Einlagerung von Sn-Atomen in der ur-

sprünglichen reinen Ag-Matrix ein silberreicher Mischkristall (Ag) aus.  

 
a) 

 
b) 

 
c) 

 

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 Abhängigkeit der Hochtemperaturlagerung bei 150 °C und 250 °C 

Position #1 #2 #3 #4 #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 Ag3Sn (Ag) Ag4Sn (Ag) Ag4Sn (Ag) (Ag) (Ag) (Ag) (Ag) 
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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 vollständige Umwandlung der lokalen Ag3Sn-Phasen in den silberrei-

chen Mischkristall (Ag). Damit findet durch die HTS zwar keine Veränderung der Gefügestruktur statt, 

dafür erfolgt allerdings eine Phasenumwandlung. Während sich bei der HTS bei 150 °C aus der initialen 

Ag-Matrix mit Ag3Sn-Phasen ein Mischgefüge aus Ag4Sn-Phase und silberreichem Mischkristall (Ag) bildet, 

liegt nach der HTS bei 250 °C ein homogenes Gefüge 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 

Gefügestruktur werden in Abbildung 60 anhand der Porenanzahl, Porengröße und der Porosität 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 anschließend 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 anschließend bis 1000 h nahezu 

konstant (blaue gestrichelte Linie). Analog dazu spiegelt sich diese Strukturveränderung in der Porengröße 

wider, vgl. Abbildung 60 b. Während die mittlere Porengröße des Referenzmaterials bei 150 °C kontinu-

ierlich von ca. 0,13 µm² auf ca. 0,3 µm² steigt (blaue Linie), vervielfacht sich die Porengröße bei 250 °C 

nach 24 h auf ca. 2,30 µm² und wächst nach 1000 h auf ca. 3,1 µm² an (blaue gestrichelte Linie).  

 
a) 

 
b) 

 

 
c) 

 

Abbildung 60: Quantitative Auswertung der Gefügestruktur in Abhängigkeit der HTS bei 150 °C und 250 °C für bis zu 1000 h: a) 

Porenanzahl, b) Porengröße, c) Porosität 
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Im Vergleich dazu zeigt das SAC-Sintermaterial unabhängig von der Auslagerungstemperatur und -dauer 

lediglich eine geringe Veränderung der Porenanzahl und Porengröße, vgl. Abbildung 60 a und b (rote Linie; 

rote gestrichelte Linie). Ebenso wird die Porosität unabhängig 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 

Leitfähigkeit 

Der Einfluss der thermischen Einwirkung auf die Wärmeleitfähigkeit ist in Abbildung 61 dargestellt. Wie 

bereits von Mertens [38] vermutet wurde, ist sowohl für das Referenzmaterial als auch das SAC-Sinter-

material ein Anstieg der Wärmeleitfähigkeit infolge der Hochtemperaturlagerung zu verzeichnen. Wäh-

rend die Leitfähigkeit des Referenzmaterials nach 1000 h bei 150 °C von ca. 242 W/mK auf ca. 326 W/mK 

steigt, erhöht sich diese bei 250 °C auf 357 W/mK. Damit erreichen die Sinterschichten ca. 77 % bzw. 85 % 

der thermischen Leitfähigkeit von dichtem Silber, was gut mit der vorhandenen Restporosität von 15 % 

bis 20 % korreliert. Die Wärmeleitfähigkeit 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 Leitfä-

higkeit auf ca. 100 W/mK angestiegen ist und damit deutlich besser im Vergleich zu gängigen Weichloten 

ist. 

Als Ursache für die erhöhte Wärmeleitfähigkeit nach der thermischen Einwirkung auf die Sinterschicht 

kann neben der Vergröberung der Gefügestruktur des Referenzmaterials und der Umwandlung der Sn-

haltigen Phasen des SAC-Sintermaterial, insbesondere der Abbau von Gitterbaufehlern an den einstigen 

Partikelgrenzflächen angesehen werden. Die Hochtemperaturlagerung wirkt sich damit positiv auf die 

thermischen Eigenschaften beider Sintermaterialien aus.  

 

Abbildung 61: Einfluss der HTS bei 150 °C und 250 °C auf die Wärmeleitfähigkeit des Referenz- und SAC-Sintermaterials im Ver-

gleich zu dichtem Silber [145] 

N = 3 
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6.3 Abhängigkeit der Festigkeit und des E-Moduls von der 

thermischen Einwirkung 

Der Einfluss der Hochtemperaturlagerung auf die Festigkeit und Elastizität 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 verhält sich der Verlauf der Festigkeitszunahme ähnlich wie bei der zuvor beschrie-

benen Strukturvergröberung. Während die Festigkeit bei 150 °C kontinuierlich über 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 Strukturvergröberung insbesondere bei 250 °C Auslage-

rungstemperatur nicht negativ hinsichtlich der Zugfestigkeit aus.  

Im Vergleich dazu bewegen sich die Werte des SAC-Sintermaterials unabhängig der Auslagerungstempe-

ratur und -dauer auf einem Niveau mit einer leicht sinkenden Tendenz. Dieses Verhalten war bereits auf-

grund der unveränderten Gefügestruktur vermutet worden, wobei die geringe Festigkeitsabnahme durch 

die Phasenumwandlung der lokalen Ag3Sn-Phase in die Ag4Sn-Phase bzw. den silberreichen Mischkristall 

(Ag) infolge der HTS erklärt werden kann. Durch die Festigkeitssteigerung des Referenzmaterials und der 

geringen Festigkeitsabnahme des SAC-Sintermaterials verfügt das Referenzmaterial nach der HTS sowohl 

bei 150 °C als auch 250 °C im Vergleich zum Initialzustand über eine höhere Festigkeit als das SAC-Sinter-

material. 

 

Abbildung 62: Einfluss der HTS bei 150 °C und 250 °C auf die Zugfestigkeit des Referenz- und SAC-Sintermaterials bei RT 

N = 7 
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Ein ähnliches Verhalten wurde für die Elastizität der Sinterschichten festgestellt, sodass der E-Modul des 

Referenzmaterials infolge der HTS von ca. 16 GPa auf ca. 21 GPa angestiegen ist, während 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.  

 

Abbildung 63: Einfluss der HTS bei 150 °C und 250 °C auf den Elastizitätsmodul des Referenz- und SAC-Sintermaterials bei RT 

6.4 Hochtemperatur-Scherfestigkeit in Abhängigkeit der 

thermischen Einwirkung 

Während thermisch induzierte Diffusionsprozesse eine Festigkeitssteigerung hervorrufen, können Oxida-

tionsprozesse der Substratoberfläche oder der Chipmetallisierung zu einem Abfall der Haftfestigkeit füh-

ren [48]. Mit Hilfe der HTS können diese Vorgänge 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 für 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 für 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 tatsächliche 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 

N = 7 
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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 geführt haben. Der ausbleibende Festigkeitsanstieg bei 250 °C HTS 

kann damit durch die Oxidation der Grenzflächen erklärt werden.  

Wie bereits für 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 führen zu einer signifikanten Veränderung der Scherfestigkeit. Dieses Verhalten deckt sich 

auch mit der Bruchflächenanalyse in Abbildung 66. Unabhängig von der Auslagerungstemperatur und -

dauer zeigt das SAC-Sintermaterial einen kohäsiven Bruch nahe der Chipmetallisierung. Ferner sind im 

Initialzustand und bei 150 °C in kleinen Bereichen kohäsive Brüche nahe der Substratmetallisierung zu 

erkennen, vgl. Abbildung 66 a bis c. Auffällig ist, dass im Vergleich zum Referenzmaterial keine Delamina-

tionen der Chip- bzw. Substratmetallisierung aufgrund von Oxidation ersichtlich sind.  

 
1Maximalkraft des Schertesters. Chips konnten nicht abgeschert werden 

Abbildung 64: Einfluss der HTS bei 150 °C und 250 °C auf die Scherfestigkeit bei 260 °C des Referenz- und SAC-Sintermaterials 

 

 

N = 10 
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b) 

 
c) 

                                           
                                          d) 

 
e) 

Abbildung 65: LM-Aufnahmen der Bruchflächen 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 

 
                                          a) 

 
b) 

 
c) 

                                          
                                          d) 

 
e) 

Abbildung 66: LM-Aufnahmen der Bruchflächen 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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Im Rahmen einer Schliffuntersuchung soll im folgenden Kapitel ein tieferes Verständnis über die Auswir-

kungen der HTS auf die Modulaufbauten insbesondere der Grenzflächen zwischen Verbindungsschicht 

und Halbleiterbauteil bzw. AMB-Substrat generiert werden. 

6.5 Schliffuntersuchung der Verbindungsgrenzflächen 

Ergänzend zu den Scherversuchen in Kapitel 6.4 werden in diesem Kapitel mechanisch präparierte Quer-

schliffe der ausgelagerten Modulaufbauten mittels Lichtmikroskop untersucht. Der Fokus liegt hierbei ins-

besondere auf der Charakterisierung der Grenzflächen zwischen Verbindungsschicht und den beiden Fü-

gepartnern. Aufgrund der mechanischen Probenpräparation ist die reale Mikrostruktur der Sinterschicht 

nicht zu erkennen. Grund dafür sind Verschmierungen der verhältnismäßig weichen Sinterschicht im Ver-

gleich zu den sehr harten Fügepartnern durch die mechanische Probenpräparation. Nichtsdestotrotz lässt 

sich eine Aussage über die Hochtemperaturstabilität der Modulaufbauten treffen und die zuvor beobach-

teten Auswirkungen auf die Scherfestigkeit erklären. 

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 außerhalb des SiC-MOSFETs analog zu der Mikrostruktur der Zugproben die 

Gefügevergröberung infolge der thermischen Einwirkung auf das gesinterte Gefüge zu erkennen. Wäh-

rend nach 500 h bei 150 °C (b) keine Veränderung an den Grenzflächen zum Halbleiterbauelement und 

dem AMB-Substrat zu erkennen sind, zeichnet sich nach weiteren 500 h (c) eine sehr dünne Oxidschicht 

entlang des Kupfers der Substratoberfläche ab. Diese wirkt sich allerdings, wie im vorherigen Kapitel be-

schrieben, nicht nachteilig auf die Haftfestigkeit der Fügeverbindung aus. Die HTS führt hingegen bei 

250 °C nach 500 h (d) sowohl am Rand als auch in der Mitte des SiC-MOSFET zu einer ausgeprägten Oxid-

schicht entlang der Substratoberfläche. 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 Schwä-

chung der Fügeverbindung durch die Oxidation der Substratoberfläche als auch der Ni-Diffusionsbarriere 

der Chipmetallisierung zurückgeführt werden, die sich mit der eigentlichen Festigkeitssteigerung durch 

weiterfortlaufende Diffusion der Ag-Atome überlagert.  
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Abbildung 67: LM-Gefügeaufnahmen 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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Abbildung 68: LM-Gefügeaufnahmen 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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Wie aus den vorangegangenen Untersuchungen zu erwarten war, ist auch in den Querschliffen der Mo-

dulaufbauten keine Veränderung der Gefügestruktur infolge der thermischen Einwirkung zu erkennen. 

Einzig die thermisch induzierte diffusionsbasierte Umverteilung des Zinns ist anhand der LM-Aufnahmen 

ersichtlich. Während im Initialzustand (a) die grauen Ag3Sn-Phasen sehr lokal in der hellen Ag-Matrix vor-

liegen, verteilt sich das Zinn mit steigender Auslagerungstemperatur und -dauer zunehmend homogen in 

der gesamten Fügeschicht. In Hinsicht auf die Grenzflächen 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 führt die Lagerung bei 250 °C nach 500 h bzw. 1000 h (d und e) lediglich zu vereinzelten lokalen Oxid-

stellen der Substratoberfläche. Dabei sind die Oxidationsbereiche bevorzugt an Vertiefungen der Kupfer-

oberfläche aufzufinden. Eine durchgängige Oxidschicht oder gar eine Rissbildung entlang der 

Substratoberfläche sowie eine Delamination der Chipmetallisierung wurden nicht beobachtet. Demnach 

behindert das Zinn die Diffusion von Sauerstoff durch die Sinterschicht und schützt auf diese Weise so-

wohl das Kupfer des AMB-Substrats als auch das Nickel der Chipmetallisierung vor Oxidation und der da-

mit verbundenen Schädigung des gesinterten Moduls. Damit stellt das SAC-Sintermaterial ein Fügemate-

rial mit einer hervorragenden Hochtemperaturstabilität 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 Gefüge als auch auf die Fügeverbindung innerhalb eines Modulaufbaus zeigen, wirkt 

sich die Hochtemperaturlagerung bei 150 °C bzw. 250 °C für bis zu 1000 h in unterschiedlicher Weise 

auf das Referenzmaterial und das SAC-Sintermaterial aus.  

Während die HTS bei dem Referenzmaterial zu einer Vergröberung der Gefügestruktur in Abhängig-

keit der Auslagerungstemperatur und -dauer führt, bleibt die Mikrostruktur des SAC-Sintermaterials 

unverändert. Es konnte lediglich eine Umverteilung bzw. Umwandlung der lokalen Ag3Sn-Phasen in 

Ag4Sn-Phasen bzw. den silberreichen Mischkristall (Ag) in Abhängigkeit der Auslagerungstemperatur 

und -dauer festgestellt werden.  

In Hinsicht auf die Wärmeleitfähigkeit führt die HTS sowohl bei 150 °C als auch bei 250 °C zu einem 

signifikanten Anstieg unabhängig vom Sintermaterial. Als Ursache für die erhöhte Wärmeleitfähigkeit 

nach der thermischen Einwirkung auf die Sinterschicht kann neben der Vergröberung der Gefü-

gestruktur des Referenzmaterials und der Umwandlung der Sn-haltigen Phasen des SAC-Sintermate-

rials, insbesondere der Abbau von Gitterbaufehlern an den einstigen Partikelgrenzflächen angesehen 

werden. 

Mit der Strukturvergröberung 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 Fügeverbindung innerhalb eines Modulaufbaus verhält sich ähnlich wie die me-

chanischen Eigenschaften. Allerdings führt die HTS bei dem Referenzmaterial insbesondere bei 250 °C 

zur Oxidbildung sowohl des Kupfers der Substratoberfläche als auch des Nickels der Chipmetallisie-

rung, sodass die Haftfestigkeit konstant bleibt. Während die O2-Diffusion im Referenzmaterial zur 
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Oxidation der Kontaktflächen der Fügepartner führt, behindert das Zinn des SAC-Sintermaterials den 

Sauerstoffzutritt. Damit ist das SAC-Sintermaterial hervorragend für 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 äußeren Umwelteinflüssen geschützt.  
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7 Zuverlässigkeit 

Die zuverlässige Funktionalität von leistungselektronischen Modulen unter rauen Einsatzbedingungen 

stellt eine der größten 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 Trägersubstrat und dem Migrationsver-

halten auf die elektrische Funktionalität 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 gegenüber des Refe-

renzmaterials eine bedeutend höhere Temperaturwechselfestigkeit aufweist. Während 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 Veränderung der Haftfestigkeit und verfügt nach 3000 Zyklen noch über ca. 78 % der Aus-

gangsfestigkeit.  

Um die Ergebnisse des TST im Vergleich zu dem im Automotivbereich standardisierten Temperaturwech-

seltest (TCT) besser einordnen zu können, wird im Folgenden die Veränderung der Haftfestigkeit in Ab-

hängigkeit 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 härteren Testbedingungen im TST 

zu erwarten war, fällt die Veränderung der Scherfestigkeit im TCT für beide Sintermaterialien weniger 

stark aus. Das Referenzmaterial zeigt vielmehr nach 500 Zyklen einen geringen Anstieg um ca. 14 % der 

analog zu der Hochtemperaturlagerung durch Nachsintervorgänge begründet werden kann. Während im 

TST bereits nach 1000 Zyklen eine Abnahme der Scherfestigkeit zu verzeichnen ist, konnte im TCT keine 

Veränderung gegenüber 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 beträgt 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 Veränderung der Scherfestigkeit. So weist die Sinterschicht nach 1000 Zyklen im TCT keinerlei 

Ermüdungserscheinungen 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 µm langer Anriss entlang der Chipmetallisierung und in 

der Mitte vereinzelt vertikale Risse ausgehend vom Trägersubstrat in Richtung des Halbleiterbauteils zu 
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erkennen, vgl. Abbildung 72. Nach 3000 Zyklen zeigt auch die Sinterschicht im TCT deutlich erkennbare 

Anzeichen einer Materialermüdung. Neben einem typischen Anriss, ausgehend von der Chipecke, sind 

sowohl horizontale als auch vertikale Risse zu erkennen, die sich zum Teil zu einem größeren Riss zusam-

menschließen. Im Gegensatz zu der Sinterschicht im TST ist allerdings kein durchgängiger Riss zu sehen. 

Aufgrund des vergleichbaren Rissverlaufs innerhalb der Fügeverbindung ist sowohl für den TCT also auch 

für den schrofferen TST von dem gleichen Schädigungsmechanismus auszugehen.  

 

Abbildung 69: Veränderung der mittleren Scherfestigkeit in Abhängigkeit der durchlaufenen Zyklen im Temperaturwechsel- bzw. 

Temperaturschocktest bei -55 °C bis 150 °C des Referenzmaterials 

 

Abbildung 70: Veränderung der mittleren Scherfestigkeit in Abhängigkeit der durchlaufenen Zyklen im Temperaturwechsel- bzw. 

Temperaturschocktest bei -55 °C bis 150 °C des SAC-Sintermaterials 
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Das SAC-Sintermaterial weist im TCT nach einer statistischen Auswertung im t-Test einen p-Wert von 0,2 

auf, der auf keine signifikante Veränderung 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. Während 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 überstehenden Sinterschicht außerhalb des SiC-MOSFET ein diagonaler 

Riss zu erkennen. Ansonsten weist die Sinterschicht keine Ermüdungserscheinungen 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 µm 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 µm langer Anriss am Rand des SiC-MOSFET entlang der Chipmetallisierung zu erkennen und in 

der Chipmitte befinden sich vereinzelt feine Risse, die teils in Chipnähe oder quer durch die Sinterschicht 

verlaufen.  
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Abbildung 71: LM-Gefügeaufnahmen 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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Abbildung 72: LM-Gefügeaufnahmen des Referenzmaterials innerhalb eines Modulaufbaus nach dem Temperaturschocktest (TST) 

bei -55 °C bis 150 °C: a) Initialzustand, b) 1000 Zyklen, c) 3000 Zyklen 
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Abbildung 73: LM-Gefügeaufnahmen 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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Abbildung 74: LM-Gefügeaufnahmen 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 Zuverlässigkeit der gesinterten Fügeverbindung innerhalb eines Modulaufbaus unter 

thermischer Wechselbeanspruchung steht im Fokus zahlreicher wissenschaftlicher Arbeiten. Santopa et 

al. [87] hat die Zuverlässigkeit eines vergleichbaren gesinterten Modulaufbaus mit SiC-MOSFET und AMB-

Substrat im Temperaturschocktest (TST) zwischen -65 °C und 150 °C untersucht und dabei ebenfalls eine 

ausgeprägte Degradation einer herkömmlichen Ag-Sinterschicht nach 3000 Zyklen festgestellt. Bei Saka-

moto et al. [131] wurde ein Modulaufbau mit SiC-Chip und Si3N4-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 ähnlichen Modul-

aufbau bereits nach 300 Zyklen im TCT zwischen -50 °C und 250 °C eine deutliche Veränderung 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 ähnlichen Verhalten der Scherfestigkeit nach der Durchführung eines TCT zwischen -

40 °C und 150 °C berichtet. Sie hat die Veränderung der Scherfestigkeit auf unterschiedlichen Substrat-

Endoberflächen während des TCT untersucht und dabei festgestellt, dass die Scherfestigkeit nach 1000 

bzw. 2000 Zyklen stets höher war als die initiale Festigkeit. Hierbei wird gemutmaßt, dass aufgrund der 

milden Sinterparameter der Sinter-/Diffusionsprozess während des TCT fortgesetzt wird und daraus die 

Festigkeitssteigerung resultiert. Die Vergleichbarkeit zwischen den einzelnen Studien ist allerdings nur be-

dingt möglich, da sich zumeist die verwendeten Materialien und Sinterprozesse unterscheiden. Zudem 

gibt es teils große Unterschiede bei den verwendeten Testbedingungen. Ungeachtet davon konnten im 

Rahmen dieser Arbeit vergleichbare Ergebnisse erzielt werden.  
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7.1.2 Materialvergleich zwischen Sintermaterialien und Weichloten für 

Hochtemperaturanwendungen 

Im Rahmen dieser Arbeit wurde ein Vergleich der Temperaturwechselbeständigkeit von Verbindungsma-

terialien für Hochtemperaturanwendungen basierend auf dem aktuellen Stand der Technik durchgeführt. 

Dazu wurden Testmodule mit drei unterschiedlichen Weichlötlegierungen Pb92,5Sn5Ag2,5, Au80Sn20 und 

Au88Ge12 aufgebaut und einem Temperaturschocktest (vgl. Kapitel 3.6.1) von -55 °C bis +150 °C unterzo-

gen. Auf diese Weise können 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 rück-

seitiger Ag-Metallisierung als Halbleiterbauelemente verwendet, die mit den zuvor aufgeführten Verbin-

dungsmaterialien auf silbermetallisierte Si3N4-AMB-Substrate gefügt wurden, vgl. Kapitel 3.3.3. Die Pro-

ben wurden dabei entsprechend der Angaben des Materialherstellers prozessiert. Für jedes Material und 

Zyklenanzahl wurden 14 Scherwerte erzeugt, deren Mittelwerte im nachfolgenden Fehlerbalkendia-

gramm dargestellt sind (Abbildung 75). 

 

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 Lötverbindungen weisen eine Scherfestigkeit oberhalb von 60 MPa 

auf. Dabei überstieg die Scherfestigkeit des Au-Ge-Lotes die maximale Scherkraft des Testgerätes, sodass 
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die Halbleiterbauelemente nicht abgeschert werden konnten. Die angegebene Festigkeit entspricht somit 

dem Maximalwert des Schertesters. Das gesinterte Referenzmaterial verfügt mit ca. 50 MPa ebenfalls 

über eine hohe Scherfestigkeit gefolgt von dem SAC-Sintermaterial mit ca. 40 MPa. Die bleihaltige Lötver-

bindung mit 10 MPa zeigt hingegen eine sehr niedrige Scherfestigkeit. Grund dafür ist die Schmelztempe-

ratur von 296 °C der nicht eutektischen Legierungszusammensetzung [19]. 

Der Verlauf der Scherfestigkeit über 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 ähnliches Verhalten wurde für die Au-Sn-Lötverbindung 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-Lötverbindung (Abbildung 76 a) keine Anzeichen 

einer Schichtdegradation auf. In dem eutektischen Gefüge sind weder Risse noch Delaminationen zu er-

kennen. Im Vergleich dazu konnten in der Au-Sn-Lötverbindung (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 schwächen die Verbindung nur minimal, sodass im Scherver-

such keine nennenswerte Degradation nachzuweisen war. Die Pb-Sn-Ag Lötverbindung (Abbildung 76 c) 

zeigt hingegen sowohl an den Chipecken als auch im Zentrum des SiC-Chips horizontale Risse, mit denen 

die Abnahme der Scherfestigkeit erklärt werden kann. 

 
a) 

 
b) 

 
                                        c) 

Abbildung 76: REM-Aufnahme der Querschliffe nach 2000 Zyklen im TST. a) gelötete Au-Ge-Schicht, b) gelötete Au-Sn-Schicht, 

c) gelötete 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-

ständigkeit der untersuchten Sintermaterialien. Während das Referenzmaterial zwischen 1000 und 3000 

Zyklen einen starken Abfall (ca. 85 %) der Scherfestigkeit aufweist, ist für das SAC-Sintermaterial lediglich 

eine Abnahme, um ca. 22 % zu beobachten. Dennoch verfügen die beiden Sintermaterialien im Vergleich 

zu den goldbasierten Lotlegierungen über eine geringere Temperaturwechselbeständigkeit.  

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 Trägersubstraten als das Material mit der 

höchsten Zuverlässigkeit identifiziert. Die Zuverlässigkeit gesinterter Ag-Schichten ist, wie in Kapitel 2.2.2 

beschrieben, stark von den Sinterparametern abhängig. [63] und [64] haben gezeigt, dass die Degradation 

der Sinterschicht durch eine geeignete Prozessführung stark reduziert werden kann und höhere Zuverläs-

sigkeiten als für bleihaltige oder goldbasierte Lote erreicht werden können. Die für 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 Zuverlässigkeit durch die Modifikation einer Silber-

sinterschicht mit SAC-Füllstoff signifikant gesteigert werden kann.  

Vor diesem Hintergrund ist die Silbersintertechnologie im Vergleich zu den goldbasierten eutektischen 

Lotlegierungen eine vielversprechende kostengünstige Alternative zu den bisher verwendeten hochblei-

haltigen Lotlegierungen für 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 

Oberflächenwiderstand des verwendeten Testlayouts in einer Klimakammer bei 85 °C Prüftemperatur, 

einer Luftfeuchtigkeit von 85 % und einer angelegten Spannung von 50 V über einen Zeitraum von 1000 h 

aufgezeichnet. In Abbildung 77 sind dazu zwei exemplarische Messkurven dargestellt, wobei eine Probe 

über einen konstanten Oberflächenwiderstand verfügt und eine deutlich ersichtliche Veränderung des 

Oberflächenwiderstands aufweist, was als ein Indiz für Migrationsphänomene 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 Oberflächenwiderstandsmessung 

ergab für 9 bzw. 10 von 12 Proben für das Referenzmaterial respektive des SAC-Sintermaterials keine 

Veränderung, vgl. Tabelle 15. Im Rahmen der anschließenden optischen Analyse der Proben konnte eben-

falls keine Migrationserscheinungen in Form von Migrationsbrücken identifiziert werden. Dennoch wei-

sen 3 bzw. 2 der jeweils 12 Proben des Referenzmaterials und des SAC-Sintermaterials Auffälligkeiten im 

Verlauf ihres Oberflächenwiderstandes 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 Veränderung des Oberflächenwiderstandes geführt hat. Damit ist diese Fehlerursa-

che nicht auf das Migrationsverhalten der Sintermaterialien, sondern auf vorhandene Verunreinigungen 

während der Probenherstellung zurückzuführen. Demnach konnte keine Anfälligkeit der beiden Sinter-

materialien gegenüber elektrochemischer Migration festgestellt werden.  
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Abbildung 77: Exemplarische Messkurven des Oberflächenwiderstands während des SIR-Tests 

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

Material Proben ohne verändertem 

Oberflächenwiderstand 

Proben mit verändertem 

Oberflächenwiderstand 

Fehlerursache 

Referenz 9/12 3/12 Kurzschluss der Leiterbah-

nen durch Fremdstoff 

SAC-Sinter-

material 

10/12 2/12 Kurzschluss der Leiterbah-

nen durch Fremdstoff 

 

 

Abbildung 78: Testsubstrat mit herstellungsbedingtem Artefakt, der zu einer Veränderung des Oberflächenwiderstands geführt 

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 durchgeführ-

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 durchgeführten SIR-Tests konnte weder für das Referenzmaterial 

noch für 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 Zuverlässigkeit der Sinterfügeverbindung 

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. Zusätzlich wurde 

die Lebensdauer der Sinterfügeverbindung im PCT anhand eines Die-Top-System® (DTS)-Moduls [82] er-

probt, welches durch eine neue Oberseitenkontaktierungstechnik die Verwendung von Cu-Bonddrähten 

im Gegensatz zu den gängigen Al-Bonddrähten ermöglicht.  

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 Abhängigkeit 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 bestätigen die p-Wert von größer 0,05, dass die ermittelten Versuchsdaten der Weibull-

Verteilung entsprechen. Wie anhand des Skalenparameters zu erkennen ist, beträgt 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 großen Formparameter auf. Damit verfügt das 

SAC-Sintermaterial nicht nur über eine wesentlich höhere Lebensdauer, sondern zusätzlich über eine ge-

ringere Streuung der getesteten Demonstratoren. Ein auf Basis des Skalenparameters durchgeführter Sig-

nifikanztests ergab einen p-Wert von 0,002 und bestätigt damit den signifikanten Unterschied zwischen 

den beiden Sintermaterialien. Damit wirkt sich die deutlich niedrigere Wärmeleitfähigkeit 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 Wärmewider-

standes der gesinterten Demonstratoren unabhängig 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, können beim PCT zwei verschiedene Fehlerursachen messtech-

nisch erfasst werden. Zum einen kann ein Anstieg der Vorwärtsspannung beobachtet werden, der auf 

defekte Bonddrähte zurückzuführen ist. Andererseits kann eine Erhöhung 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, überwiegend 

auf einen Anstieg der Vorwärtsspannung VCE von über 5 % zurückgeführt werden (je Sintermaterial 5 von 

6 Modulen), der auf ein Versagen der Oberseitenkontaktierung hindeutet. Zudem wurde für das Refe-

renzmaterial neben dem Anstieg der Vorwärtsspannung ebenfalls eine Zunahme des Wärmewiderstands 

beobachtet, der allerdings lediglich in einem Fall (1 von 6) zum Ausfall des Bauteils führte. Der Anstieg des 

Wärmewiderstands deutet dabei auf die Degradation der Fügeverbindung hin, sodass die Verlustwärme 

des Halbleiterbauelements nicht mehr effektiv abgeführt werden kann. Der Verlauf der Vorwärtsspan-

nung VCE und des Wärmewiderstands Rth während des PCT sind exemplarisch für 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 Bonddrähte. Zudem ist nach ca. 50.000 Zyklen eine kontinuierliche Zunahme 

des Wärmewiderstandes zu verzeichnen. Im Gegensatz dazu steigt die Vorwärtsspannung des SAC-Sinter-

materials (b) wesentlich langsamer an, während kaum eine Veränderung des Wärmewiderstandes beo-

bachtet werden konnte. Vielmehr ist zunächst sogar eine geringe Abnahme des Rth bis ca. 1 Mio. Zyklen 

zu erkennen.  
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Tabelle 16: Übersicht der im aktiven Lastwechseltest aufgetretenen Ausfallkriterien 

Material 5 % Anstieg 
von VCE 

20 % Anstieg 

von Rth 

Kommentar 

Referenz 5/6 1/6 Neben dem VCE Anstieg ist stets ein Anstieg des 

Rth zu verzeichnen 

SAC-Sinterma-

terial 

5/6 - Minimaler Anstieg des Rth, Testabbruch nach 

1,5 Mio. Zyklen 

 

 
a) 

 
b) 

Abbildung 80: Exemplarischer Verlauf der Vorwärtsspannung VCE und des Wärmewiderstands Rth während des PCT für das Refe-

renzmaterial (a) und das SAC-Sintermaterial (b) 

Um die Ausfallursache identifizieren zu können, wurden die Demonstratoren im Anschluss an den PCT 

optisch sowie mittels C-SAM als auch Querschliffen näher untersucht. Die optischen Aufnahmen in Abbil-

dung 81 zeigen sowohl für das Referenzmaterial (a) als auch das SAC-Sintermaterial (b) deutliche Anzei-

chen für die Ermüdung 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 Schädigungen. Dabei ist je Sintermaterial ein Demonstrator im Initialzustand und am Tes-

tende nach ca. 1,2 Mio. Zyklen abgebildet. Neben der Ermüdung der oberseitigen Bondverbindung und 

dem Riss im DCB-Substrat ist insbesondere für das Referenzmaterial (a) eine kreisförmige Degradation 

der Fügeverbindung im Zentrum der Si-Diode als auch im geringen Maße am Rand zu erkennen. Im Ge-

gensatz dazu zeigt das SAC-Sintermaterial lediglich eine geringe Veränderung der Fügeverbindung im 

Zentrum der Si-Diode. Die Ermüdung der oberseitigen Bondverbindung sowie der Riss im DCB-Substrat 

sind ebenfalls zu verzeichnen.  
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a)                                                                             b) 

Abbildung 81: Versagen der Oberseitenkontaktierung in Form von Bonddrahtabhebern gepaart mit Bruch des DCB-Substrates. 

a) Referenz, b) SAC-Sintermaterial 

Ergänzend zu den C-SAM Untersuchungen wurden Querschliffe zunächst mechanisch präpariert und mit-

tels LM-Mikroskop dokumentiert. Wie anhand der Gefügeaufnahmen zu erkennen ist, zeigt das Referenz-

material vom Rand der Si-Diode ausgehend einen ca. 250 µm 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 

Übergangsbereich zwischen Rand und Mitte konnten keine Anzeichen von Materialermüdung der Sinter-

schicht beobachtet werden. Damit korrelieren die Ergebnisse der Schliffuntersuchung sehr gut mit denen 

der C-SAM Untersuchung. Zudem ist ein großer vertikaler Riss durch das Kupfer des DCB-Substrates zu 

erkennen, der sich bemerkenswerter Weise nicht in der Sinterschicht fortsetzt, sondern am Übergang 

zwischen Au-Endoberfläche 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 

 
a) 

 

 
b) 

 
 

Abbildung 82: C-SAM Aufnahmen des Referenzmaterials (a) und des SAC-Sintermaterials (b) vor und nach dem Lastwechseltest 
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Abbildung 83: LM-Gefügeaufnahmen 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 Probenpräparation keine Risse verschmiert wurden und 

somit eine Fehlinterpretation der Querschliffe erfolgte, wurden die Proben zusätzlich ionenpoliert und 

REM-Aufnahmen angefertigt. Dabei konnten alle zuvor identifizierten Degradationserscheinungen des Re-

ferenzmaterials in hoher Qualität und ohne jegliche Präparationsartefakte abgebildet werden, vgl. Abbil-

dung 84 a. Zudem konnte durch die Ionenpolitur nachgewiesen werden, dass sich die vertikalen Risse im 

Cu des DCB-Substrates in der Sinterschicht fortsetzen und sich mit den horizontal verlaufenden Rissen 

vereinen.  
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Abbildung 84: Ionenpolierte Querschliffe des Referenzmaterials (a) und des SAC-Sintermaterials (b) im Zentrum der Si-Diode nach 

ca. 1,2 Mio. Zyklen im aktiven Lastwechseltest 
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Im Gegensatz dazu scheinen sich die vertikalen Risse des DCB-Substrates tatsächlich nur in geringem 

Maße in der Sinterschicht des SAC-Sintermaterials fortzusetzen, vgl. Abbildung 84 b. Sonstige Degrada-

tionserscheinungen konnten aber auch mittels Ionenpolitur nicht beobachtet werden. Auffällig ist an die-

ser Stelle, dass die vertikalen Risse im DCB-Substrat sowohl für das Referenzmaterial als auch das SAC-

Sintermaterial bevorzugt an den Korngrenzen des Kupfers an der Substratoberfläche 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-Bändchen realisiert (vgl. Kapitel 3.3.3). 

Dabei hat sich gezeigt, dass sowohl für das Referenzmaterial als auch das SAC-Sintermaterial bereits nach 

durchschnittlich ca. 140.000 Lastwechseln ein Spannungsanstieg VDS von größer 5 % erreicht wurde. Wie 

zuvor im PCT mit dem Demonstrator mit Si-Diode aufgezeigt, ist der Spannungsanstieg auf die Ermüdung 

der Oberseitenkontaktierung zurückzuführen. Bei einer optischen Überprüfung der Testmodule konnten 

klare Anzeichen für die Degradation der Bondkontakte in Form von Bändchenabhebern identifiziert wer-

den, vgl. Abbildung 85 a. Die Ausfallursache trat dabei sowohl für das Referenzmaterial als auch das SAC-

Sintermaterial auf. Eine Signifikanzanalyse basierend auf den Skalenparametern bestätigte 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 begründet werden kann. 

Das Versagen der hier verwendeten AlCu-Bändchen tritt demzufolge im Vergleich zum CucorAl-Bonddraht 

des vorherigen PCT mit Si-Diode um ca. den Faktor 10 früher auf. Aus diesem Grund wurde die gesamte 

Oberseitenkontaktierung erneuert, wie aus Abbildung 85 b zu entnehmen ist. Dabei wurden die anfälligen 

AlCu-Bändchen durch die zuvor verwendeten CucorAl-Bonddrähte ersetzt und zusätzlich der Al-Bond-

draht des Gate-Kontaktes erneuert. Bedauerlicherweise wurden alle Proben des Referenzmaterials wäh-

rend des erneuten Drahtbondprozesses beschädigt und konnten daher nicht weiter im PCT getestet wer-

den. Ebenfalls wurden drei der fünf Demonstratoren des SAC-Sintermaterials beschädigt, sodass der PCT 

lediglich mit den verbliebenen zwei Demonstratoren fortgeführt werden konnte. 

 
a) 

 
b) 

Abbildung 85: Versagen der Oberseitenkontaktierung in Form von Abhebern der AlCu-Bändchen (a) sowohl bei dem Referenzma-

terial als auch dem SAC-Sintermaterial. SiC-MOSFET-Demonstrator mit nachgebondeten CucorAl-Bonddrähten 

(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 während 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 Schädigung der Demonstratoren während des 

Nachbondprozesses und wegen des Testabbruchs ohne einen Ausfall nicht bestimmt werden.  
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Die im Anschluss an den PCT durchgeführte Untersuchung mittels C-SAM und metallografischen Quer-

schliffen bestätigen 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 Fügeverbindung aufgetreten sind. Le-

diglich in der Fügeverbindung des Demonstrators 1 (a) ist eine Veränderung der Sinterschicht zu erken-

nen. Es wird vermutet, dass sich ähnlich 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 

 
a) 

 
 

 
b) 

 

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 Veränderung der Fügeverbindung nach dem PCT, b) Demonstrator 2 

ohne merkliche Veränderungen der Fügeverbindung 

Die metallografische Schliffanalyse des Demonstrators 2 in Abbildung 87 verifiziert die Ergebnisse der C-

SAM Untersuchung. Die Fügeschicht des SAC-Sintermaterials weist keine Anzeichen einer Schichtdegra-

dation in Form von Rissen oder Delaminationen auf. Anhand der Gefügeaufnahme ist lediglich ein Riss 

außerhalb 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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Aktiver Lastwechseltest mit DTS-Modul 

Für die Lebensdaueruntersuchung im aktiven Lastwechseltest der DTS-Module wurden Si-IGBT des Typs 

RJP6511JWT von Renesas auf vergoldete DCB-Substrate aufgesintert, vgl. Abbildung 88. Im Vergleich zu 

der gängigen Oberseitenkontaktierung mittels Al-Bonddrähten, wurde während des Sinterprozesses des 

Halbleiterbauelementes insitu eine goldmetallisierte Kupferfolie (Heraeus Die Top System®) mit einer Di-

cke von 50 µm oberseitig auf den vergoldeten Emitterkontakt des Si-IGBT aufgesintert. Als Sintermateri-

alien für die Anbindung des Si-IGBT auf dem DCB-Substrat und für die Befestigung der Kupferfolie wurde 

neben dem SAC-Sintermaterial ebenfalls das Referenzmaterial verwendet. Die als Ausgleichsschicht zu-

sätzlich aufgebrachte Kupferfolie ermöglicht die Verwendung von Cu-Bonddraht, welcher sich durch eine 

höhere Stromtragfähigkeit und Zuverlässigkeit im Vergleich zu herkömmlichen Al-Bonddrähten auszeich-

net, vgl. Kapitel 2.2.4. Als Oberseitenkontaktierung wurden demzufolge acht 400 µm dicke Cu-Bonddrähte 

(PowerCu Soft) für die Emitterkontaktierung und ein 300 µm dicker Al-Bonddraht (Al-H11) für den Gate-

Anschluss verwendet. Aufgrund dieses Modulaufbaus und der damit einhergehenden steigenden Lebens-

dauer, wurden die Module mittels SnAg3-Lot auf vernickelte Cu-Bodenplatten gelötet. Auf diese Weise 

konnte eine direkte Kühlung auf dem Teststand ohne zusätzliche TIM-Materialien ermöglicht werden, bei 

der die Bodenplatten unterseitig direkt von dem Kühlmedium umströmt wurden. Durch die Verwendung 

einer Direktkühlung konnte ein größerer Temperaturhub ermöglicht werden, wodurch die Testdauer re-

duziert werden konnte. Der PCT wurde ebenfalls als PCsec-Test mit der gleichen Heizdauer von 1 s und 

einer Abkühldauer von 2 s durchgeführt. Als Laststrom wurden 185 A angelegt, sodass sich bei einer Kühl-

temperatur Tmin von 40 °C ein Temperaturhub ΔT von 130 K einstellte. Die Kontaktierung der Testmodule 

erfolgt sowohl für den Laststrom als auch den Messstrom analog zu den vorausgegangenen Lastwechsel-

test über Federkontakte. 

 
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 größer 0,05 zu erkennen ist, folgen die 

Versuchsergebnisse einer Weibullverteilung. Im Zuverlässigkeitstest 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, über eine um den Faktor 1,76 höhere 

Lebensdauer verfügt. Während der Skalenparameter der DTS-Module mit dem Referenzmaterial lediglich 

rund 200.000 Zyklen entspricht, verfügen die DTS-Module mit dem SAC-Sintermaterial über 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 höheren Lebensdauer über eine vergleichbare Streuung der Modulausfälle wie das 

Referenzmaterial verfügt. Ein auf Basis des Skalenparameters durchgeführter Signifikanztest ergab einen 

p-Wert von 0,000 und bestätigt damit den signifikanten Unterschied zwischen den beiden Sintermateria-

lien. Damit wirkt sich die deutlich niedrigere Wärmeleitfähigkeit 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 Wärmewiderstandes der gesinterten Demonstratoren unabhängig vom Sintermaterial 

nachgewiesen werden. 
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Tabelle 17: Übersicht der im aktiven Lastwechseltest aufgetretenen Ausfallkriterien 

Material 5 % Anstieg 
von VCE 

20 % Anstieg 

von Rth 

Kommentar 

Referenz 12/12 - Neben dem VCE Anstieg ist stets ein Anstieg des Rth zu 

verzeichnen 

SAC-Sinter-

material 

4/6 - Neben dem VCE Anstieg ist stets ein Anstieg des Rth zu 

verzeichnen, Testabbruch nach 400.000 Zyklen 

 

Als Ausfallursache konnte für alle Module sowohl des Referenzmaterials als auch des SAC-Sintermaterials 

ein Anstieg der Vorwärtsspannung von 5 % verzeichnet werden, vgl. Tabelle 17. Wie aus Abbildung 90 

hervorgeht, zeichnet sich mit dem Anstieg der Vorwärtsspannung ebenfalls ein Anstieg des Wärmewider-

stands ab. Im Gegensatz zum Kurvenverlauf der Si-Diode sind allerdings keine stufenförmigen Sprünge zu 

erkennen, die auf ein Versagen der Oberseitenkontaktierung hindeuten. Anhand einer rein optischen Be-

gutachtung der getesteten Module konnte außer einer oxidativen Verfärbung des DTS bzw. der Kupfer-

bonddrähte keine Veränderung 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. Während 

bei dem DTS-Modul im Initialzustand in Abbildung 92 a die vollflächige Anbindung des DTS zu erkennen 

ist, ist bei den Modulen, die aufgrund des Spannungsanstiegs ausgefallen sind, eine vollständige Delami-

nation des DTS zu sehen (Abbildung 92 b, c). Das Modul des SAC-Sintermaterials, welches während 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.  

 
a) 

 
b) 

Abbildung 90: Exemplarischer Verlauf der Vorwärtsspannung VCE und des Wärmewiderstands Rth während des PCT für das Refe-

renzmaterial (a) und das SAC-Sintermaterial (b) 



7 Zuverlässigkeit 

124 

 

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

 
a) 

 
b) 

 
c) 

 
d) 

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 

Ergänzend 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 

Verständnis des Schädigungsmechanismus der DTS-Module bzw. der im C-SAM beobachteten Delamina-

tion des DTS generiert werden. Wie anhand der Gefügeaufnahmen in Abbildung 93 und Abbildung 94 zu 

erkennen ist, weisen die Sinterverbindungen zwischen dem Si-IGBT und dem DCB-Substrat sowohl für 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 

zurückzuführen. Während 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 Rückstände der zerrütteten Oberseitenmetallisierung auf.  
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a)                                                                                                b) 

Abbildung 93: LM-Gefügeaufnahmen 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 

 
a)                                                                                                b) 

Abbildung 94: LM-Gefügeaufnahmen 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 zerrütteter 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 vollständige 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 ähnliches Materialversagen 

konnte für 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 zurückgeführt werden. Genauer 

auf einen kohäsiven 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 zurückzuführen.  
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a)                                                            b)                                                            c) 

Abbildung 95: LM-Gefügeaufnahmen der Sinterverbindung des Referenzmaterials zwischen dem Si-IGBT und dem DTS nach ca. 

180.000 Zyklen im PCT. Durchgängiger Delamination zwischen Al-Ni-Au-Metallisierung und Sinterschicht vom 

linken Randbereich des DTS (a), über die Mitte (b) bis hin zum rechten Randbereich (c) 

 
a)                                                            b)                                                            c) 

Abbildung 96: LM-Gefügeaufnahmen der Sinterverbindung des SAC-Sintermaterials zwischen dem Si-IGBT und dem DTS nach ca. 

350.000 Zyklen im PCT. Fortgeschrittene Schädigung der Al-Ni-Au-Metallisierung im linken Randbereich und in 

der Mitte des DTS (a, b). Intakte Verbindung des rechten Randbereichs (c) 

Ergänzend zu der identifizierten Ausfallursache der DTS-Module zeigen die Schliffaufnahmen in Abbildung 

97 die Oberseitenkontaktierung mittels Cu-Bonddraht. Während die Hauptausfallursache von gängigen 

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. Außerdem weist die Sinterschicht des SAC-Sin-

termaterials unterhalb der Bondverbindung zusätzlich Risse innerhalb der Verbindungsschicht auf, die al-

lerdings nur lokal aufzufinden sind.  
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a) 

 
b) 

Abbildung 97: LM-Aufnahmen der Oberseitenkontaktierung mittels Cu-Bonddraht: a) Referenzmaterial, b) SAC-Sintermaterial 

Die Untersuchungen der Zuverlässigkeit 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. Unabhängig davon korrelieren die Ergebnisse der 

klassischen Ag-Sinterschicht mit den Erkenntnissen vergleichbarer Untersuchungen.  

Angaben zu der Lebensdauer von klassischen Silbersinterverbindungsschichten variieren stark in Abhän-

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 für gesinterte Fügeverbindungen, die von 45.000 Zyklen [168] bis zu über 4 Mio. 

Zyklen [172] reichen. Hinsichtlich alternativer Oberseitenkontaktierungen hat Jiang et al. [81] die Zuver-

lässigkeit von Modulen mit DTS und Cu-Bonddraht in ähnlicher Weise zu den in dieser Arbeit durchgeführ-

ten Lastwechseltests untersucht. Mit Hilfe des DTS als Ausgleichsschicht und den Cu-Bonddrähten konnte 

die Lebensdauer gegenüber der herkömmlichen Oberseitenkontaktierung mittels Al-Bonddraht um den 

Faktor von 67 gesteigert werden. Im Vergleich zu gängigen Lotmaterialien haben zahlreiche Studien ge-

zeigt, dass mit Silbersinterverbindungen eine wesentlich höhere Lebensdauer erzielt werden kann [168, 

172].  

7.4 Zusammenfassung und Diskussion 

Mit den in dieser Arbeit durchgeführten Zuverlässigkeitsuntersuchungen sowohl in passiven als auch ak-

tiven Temperaturwechseltests konnte eine vergleichbare Abhängigkeit 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 verfügte am Testende nach 

3000 Zyklen lediglich über eine verbleibende Haftfestigkeit von weniger als 10 MPa. Das SAC-Sintermate-

rial zeigte hingegen nur eine geringe Veränderung der initialen Scherfestigkeit, sodass die Haftfestigkeit 

nach 3000 Zyklen um ca. 22 % gesunken ist. Während das Referenzmaterial eine starke Degradation der 

Sinterschicht in Form eines durchgängigen 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 ausgeprägte Veränderung der Haftfestigkeit in Abhängigkeit des verwendeten Sinterma-

terials beobachtet werden. Insgesamt war der Grad der Schichtdegradation allerdings aufgrund des mil-

deren Temperaturwechsels für beide Sintermaterialien weniger stark ausgeprägt, sodass die 

Haftfestigkeit des Referenzmaterials nach 3000 Zyklen noch ca. 33 MPa beträgt und die Festigkeit des 

SAC-Sintermaterials keine signifikante Veränderung aufweist. 

Analog zu den passiven Temperaturwechseltests konnte in drei voneinander unabhängigen aktiven Last-

wechseltests unter der Verwendung unterschiedlicher Demonstratoren (Si-Diode, SiC-MOSFET, DTS-Mo-

dul) eine signifikante Steigerung der charakteristischen Lebensdauer des SAC-Sintermaterials gegenüber 

des Referenzmaterials nachgewiesen werden. Damit konnte gezeigt werden, dass sich die deutlich nied-

rigere Wärmeleitfähigkeit 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 Wärmewiderstandes der gesinterten Demonstratoren unabhängig vom Sin-

termaterial nachgewiesen werden. 

Im Oberflächenwiderstandstest (SIR-Test), bei dem das elektrochemische Migrationsverhalten untersucht 

wurde, konnten weder für das Referenzmaterial noch für das SAC-Sintermaterial Anzeichen von Migrati-

onserscheinungen in Form von Kurzschlussbrücken beobachtet werden. Damit zeigt das SAC-Sintermate-

rial gegenüber dem Referenzmaterial kein erhöhtes Ausfallrisiko aufgrund von elektrolytischen Korrosi-

onserscheinungen.  
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8 Zusammenfassung und Ausblick 

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 großen mecha-

nischen Festigkeit sowie der daraus resultierenden höheren Zuverlässigkeit im Vergleich zu gängigen Lot-

materialien aus. Ungeachtet dessen steigen die Anforderungen zukünftiger Leistungsmodule hinsichtlich 

ihrer Zuverlässigkeit und Lebensdauer sowie ihrer Kosteneffizienz weiter an. Aus diesem Grund wird ver-

sucht die Sinterverbindungsschichten angesichts ihrer Temperatur- und Temperaturwechselbeständigkeit 

gezielt mit metallischen oder keramischen Füllstoffmaterialien 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 Füllstoffe unter der Verwendung eines moderaten Sinter-

prozesses zu modifizieren. Im Zentrum der Untersuchung der mit Füllstoffen versehenen Sintermate-

rialien stand insbesondere die Zuverlässigkeit der Verbindungsschicht für zukünftige Leistungsmodule mit 

SiC-Halbleiterbauelementen im Fokus. 

Zu diesem Zweck wurde zunächst eine Auswahl an unterschiedlichen Füllstoffen festgelegt, die sich in 

ihrem Material oder Pulvertyp unterscheiden (Cu, SiC, ZrO2, SAC, In). Die Auswahlkriterien gingen dabei 

aus verschiedenen Ansätzen hervor, die letztlich alle das Ziel verfolgten, die Materialeigenschaften, allen 

voran die mechanische Zuverlässigkeit der gesinterten Fügeverbindung in Leistungsmodulen, zu erhöhen. 

Dabei stellte sich heraus, dass sich die Füllstoffe, die in Bezug auf die Sintertemperatur als hochschmel-

zend definiert werden können, nicht für die Verwendung als Füllstoffmaterial eignen. Der Grund dafür 

liegt vor allem in der mangelhaften Anbindung zwischen Ag-Matrix und den Füllstoffpartikeln. In den 

durchgeführten Voruntersuchungen erwiesen sich hingegen die als niedrigschmelzend definierten Füll-

stoffe SAC und In als vielversprechende Materialmodifikationen, welche sich insbesondere durch eine 

hohe Temperaturwechselbeständigkeit der modifizierten Sinterpaste auszeichnen. 

Eine umfassende Materialuntersuchung wurde ausschließlich mit dem modifizierten Sintermaterial mit 

SAC-Füllstoff durchgeführt. SAC ist im Gegensatz zu In als sehr feines Pulver verfügbar 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 Gefüge nachgewiesen werden, welches zum einen aus 

der Ag-Matrix und zum anderen aus homogen verteilten intermetallischen Phasen (Ag3Sn) besteht, die 

sich zwischen den SAC-Partikeln und der umgebenden Ag-Matrix gebildet haben. Als Füllstoffpulver hat 

sich dabei ein möglichst feines, sphärisches Pulver mit Partikelgrößen unter 10 µm als besonders geeignet 

herausgestellt, da auf diese Weise eine homogene Verteilung der Ag3Sn-Phasen realisiert wird und die 

zurückbleibenden Poren möglichst klein gehalten werden.  

Es hat sich gezeigt, dass durch die Modifikation des Silbersintermaterials mit SAC-Füllstoff, die thermische 

und elektrische Leitfähigkeit im Vergleich zum Referenzmaterial vor allem durch die intermetallischen 

Phasen aber auch die etwas höhere Porosität negativ beeinflusst werden. Die modifizierte Sinterschicht 

zeigt hingegen insbesondere bei erhöhten Temperaturen eine höhere 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 höheren Festigkeit wesentlich ge-

ringer ist als jene der klassischen Sinterschichten. Die höhere mechanische Stabilität wird letztlich als 

Hauptgrund für die signifikante Steigerung der Temperaturwechselfestigkeit gesehen. 

Aus der Untersuchung der Einflussfaktoren auf die Qualität der Sinterverbindung geht hervor, dass mit 

dem SAC-Sintermaterial in einem sehr breiten Prozessfenster hochfeste Fügeverbindungen hergestellt 

werden können, 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 höheren Drücken, Temperaturen oder Prozesszeiten verbessern, kann bei 

dem SAC gefüllten Material nur bei Temperaturen bis 200°C beobachtet werden. Bei Sintertemperaturen 

von 230 °C und 260 °C sind die Eigenschaften hingegen überwiegend unabhängig von dem Sinterdruck 

und der Sinterzeit. Weiterhin konnte nachgewiesen werden, dass die Anbindung des SAC-Sintermaterials 

neben Ag-Endoberflächen ebenfalls auf vergoldeten und unedlen Cu-Endoberflächen möglich ist. Dies gilt 

sowohl für die Anbindung unter normaler Luft- als unter Stickstoff-Atmosphäre. Damit verfügt das SAC-

Sintermaterial über eine wesentlich flexiblere Prozessierung als das Referenzmaterial.  

Im Rahmen einer Hochtemperaturlagerung bei 150 °C sowie bei 250 °C für bis zu 1000 h konnte für das 

SAC-Sintermaterial im Gegensatz zum Referenzmaterial keine Gefügeveränderung in Form einer Struktur-

vergröberung festgestellt werden. Allerdings erfolgte aufgrund der thermischen Einwirkung eine homo-

gene Verteilung des Zinns in der Sinterschicht und damit eine Umwandlung der Ag3Sn-Phase in die Ag4Sn-

Phasen bzw. in den silberreichen Mischkristall (Ag). Während aufgrund der unveränderten Mikrostruktur 

die mechanischen Eigenschaften nach der Auslagerung nahezu gleichblieben, konnte hingegen für die 

thermische Leitfähigkeit 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 Grenzflächen der Fügepartner 

drastisch reduziert werden, sodass keine Risse oder Delaminationen infolge von Oxidschichten aufgetre-

ten sind. Damit stellt das SAC-Sintermaterial ein Fügematerial mit einer hervorragenden Hochtempera-

turstabilität 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 Veränderung 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 

höhere charakteristische Lebensdauer verzeichnet werden.  

Die vorliegende Arbeit zeigt, dass klassische Ag-Sinterschichten durch nicht-silber Füllstoffe hinsichtlich 

ihrer Materialeigenschaften unter der Verwendung eines moderaten Sinterprozesses modifiziert werden 

können. Neben der optimierten Temperatur- und Temperaturwechselbeständigkeit 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 für zukünftige Leistungsmodule in Hochtempera-

turanwendungen, dar. 

Als weiteren Forschungsbedarf ist an dieser Stelle die Eignung des SAC-Sintermaterials zur Kontaktierung 

von Bodenplatten oder Kühlkörpern zu überprüfen. Die Anbindung großer Flächen mit teils großen CTE-

Unterschieden stellt die AVT hinsichtlich einer zuverlässigen und effizienten Entwärmung vor eine große 
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Herausforderung. Es gilt zu untersuchen, ob die erzielte Zuverlässigkeitssteigerung der Modulaufbauten 

auch auf die Verbindung zwischen Bodenplatte bzw. Kühlkörper und Trägersubstrat übertragen werden 

kann. Aktuell werden im oberen Leistungsbereich bereits AMB-Substrate auf Ag-metallisierte Kühlkörper 

gesintert. Aufgrund des großen CTE-Unterschieds werden hierzu verhältnismäßig dicke Sinterschichten 

eingesetzt, um die thermomechanischen Spannungen zu kompensieren. Diese Tatsache bedeutet für die 

Hersteller allerdings einen enormen Kostenfaktor. Die Verwendung des SAC-Sintermaterials würde an 

dieser Stelle eine Reduzierung der Materialkosten durch den verringerten Ag-Gehalt ermöglichen. Zudem 

könnte gegebenfalls aufgrund der höheren mechanischen Zuverlässigkeit 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 Kühlkörpersinterverbindungen wird diese Thematik Teil des zukünftigen Forschungsinteresses 

sein.  
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