Anna Regensburg

Hybrid Friction Eutectic Bonding (HFEB) —
stoffschliissiges Fiigen von Aluminium und
Kupfer unter Nutzung der eutektischen
Reaktion



Fertigungstechnik —
aus den Grundlagen fiir die Anwendung

Schriften aus der Ilmenauer Fertigungstechnik

Herausgegeben von
Univ.-Prof. Dr.-Ing. habil. Jean Pierre Bergmann
(Technische Universitat Ilmenau).

Band 12



Hybrid Friction Eutectic Bonding
(HFEB) — stoffschliissiges Fiigen von
Aluminium und Kupfer unter Nutzung
der eutektischen Reaktion

Anna Regensburg

@

Unitversitatsverlag Ilmenau

2021



Impressum

Bibliografische Information der Deutschen Nationalbibliothek
Die Deutsche Nationalbibliothek verzeichnet diese Publikation in der
Deutschen Nationalbibliografie; detaillierte bibliografische Angaben sind
im Internet Gber http://dnb.d-nb.de abrufbar.

Diese Arbeit hat der Fakultat fiir Maschinenbau der Technischen Universitiat Ilmenau
als Dissertation vorgelegen.

Tag der Einreichung:  26. Oktober 2020

1. Gutachter: Univ-Prof. Dr.-Ing. habil. Jean Pierre Bergmann
(Technische Universitit Ilmenau)

2. Gutachter: Prof. Dr. Peter Plapper
(Universitit Luxemburg)

3. Gutachter: Prof. Dr.-Ing. Prof. h.c. Stefan B6hm

(Universitat Kassel)
Tag der Verteidigung:  22. Mirz 2021

Technische Universitit Ilmenau/Universitatsbibliothek
Universititsverlag Ilmenau

Postfach 10 05 65

98684 Ilmenau

https://www.tu-ilmenau.de/universitactsverlag

ISSN 2199-8159
ISBN 978-3-86360-250-5 (Druckausgabe)
DOI 10.22032/dbt.50162

URN urn:nbn:de:gbv:ilm1-2021000288



https://doi.org/10.22032/dbt.50162
https://nbn-resolving.org/urn:nbn:de:gbv:ilm1-2021000288

Danksagung

Die vorliegende Arbeit ist wahrend meiner Tatigkeit als wissenschaftliche
Mitarbeiterin am Fachgebietes Fertigungstechnik der Technischen Universitit
IImenau entstanden. An dieser Stelle mochte ich allen beteiligten Personen
meinen groBen Dank aussprechen, die mich bei der Bearbeitung meiner

Dissertation unterstitzt haben.

Mein besonderer Dank gilt Prof. Dr.-Ing. habil. Jean Pierre Bergmann fir die
hervorragende Betreuung bei der Umsetzung der gesamten Arbeit. Des Weiteren
mochte ich mich bei Prof. Dr.-Ing. Stefan B6hm und Prof. Dr.-Ing. Plapper fiir
die Ubernahme der Gutachten und die rege Diskussion zu den Inhalten der
Arbeit bedanken.

Mein weiterer Dank gilt allen Kollegen und studentischen Mitarbeitern des
Fachgebietes fiir die familidre Arbeitsatmosphire, die meine Zeit in Ilmenau
unvergesslich gemacht hat. An dieser Stelle mochte ich mich insbesondere bei
Dipl.-Ing. Franziska Petzoldt, M.Sc. Michael Gratzel, M.Sc. René Schurer, Dr.-
Ing. Klaus Schricker, M.Sc. Tobias Benf3, M.Sc. Tobias Kohler, Iris Franzke und
Torsten LLohn bedanken.

Mein Dank gilt auBerdem dem Bundesministerium fur Wirtschaft und Energie
(BMWi) fur die finanzielle Férderung des AiF-Projekts ,,Entwickeln eines
Pressschweil3verfahrens zum Figen von Kupfer mit Aluminium durch die
kontrollierte Bildung eines Eutektikums® Ai*-Nr. IGF 19036 BR, in dessen
Rahmen der Grundstein dieser Arbeit gelegt wurde.

AbschlieBend mochte ich mich bei meiner Familie und meinen Freunden
bedanken, die mich auf diesem Weg stets unterstiitzt und ihn so ermoglicht
haben.






Kurzfassung

Ansitze des werkstofflichen Leichtbaus mit dem Ziel der Gewichts- und
Ressourcenoptimierung in elektrischen Verbindungen haben das Figen von
Aluminium-Kupfer-Mischverbindungen ~ zu  einem  stark  verfolgten
Forschungsschwerpunkt der letzten Jahre gemacht. Im Rahmen von
Elektromobilitit ~sowie allgemeiner Erhoéhung von Komfort- und
Sicherheitsstandards ergeben sich hierfir hohe Herausforderungen an die
einzusetzenden  Fugetechnologien. Der  Zielzustand  fiir  elektrische
Verbindungen besteht in groBflichigen, duktilen Verbindungen mit geringem
Kontaktwiderstand. Je nach Verfahren werden diese Ziele jedoch durch die
Bildung sproder, intermetallischer Phasen oder erhohte Grenzflichen- und
Bauteilverformung nur zum Teil erreicht. In der vorliegenden Arbeit wurde
gezielt die Bildung einer eutektischen Schmelze zwischen Aluminium und
Kupfer genutzt, um den Losungsraum  zwischen  Press- und
Schmelzschweillverfahren zu nutzen. Wahrend der Initialkontakt der
Grenzflichen durch Fugedruck wihrend des Rihrreibpunktschweillens
beschleunigt wird, findet die Vergrof3erung und Benetzung der Fugefliche durch
die Bildung einer eutektischen Schmelze statt. Diese bildet sich zwischen den
Grundwerkstoffen, ohne dass diese in die flissige Phase tbergehen. In
Abhingigkeit der Prozessfihrung kann der Pressschweil3prozess hier erneut
genutzt werden, um die Schmelze aus der Fugezone zu verdringen. Somit kann
das Erstarrungsverhalten gezielt beeinflusst werden, wihrend sich weitere
Vorteile durch den Abtransport von FEinschlissen und Verunreinigungen

ergeben.

Durch eine angepasste Prozessfithrung kénnen vollflichige Anbindungen in
kurzer Prozesszeit von weniger als 0,5 s erzielt werden. Die Bildung weiterer
Sprodphasen aulerhalb des eutektischen Systems wird durch die Limitierung der
Spitzentemperatur und des Energieeintrags verhindert. Zusitzlich kann die
Schmelzebildung als Reduzierung des Materialwiderstands wihrend des
kraftgeregelten Prozesses detektiert und diese fiir weitere Prozessansitze genutzt
werden. Weitere Optimierungsansitze zeigen sich beim Ubertrag auf weitere

Pressschweilverfahren und Bauteilgeometrien.
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Abstract

Considering the current approaches on energy efficiency and electro mobility,
increasing requirements on electrical assemblies require a continuous
development of available manufacturing technologies. Especially joining
aluminum and copper for lightweight battery assemblies and connectors has
become a focus topic for industrial research. The requirements on dissimilar
joints for electrical applications include the reduction of the contact resistance
as well as maximization of mechanical and thermal stability. However, there are
major metallurgical obstacles for conventional joining technologies. High
temperatures during joining of Al-Cu are known to facilitate the growth of brittle
intermetallic compounds (IMCs), which show a negative effect on the joint
properties even at a few microns layer width. Otherwise, solid state welding
usually requires a significant deformation at the interface and hence shows
limited applicability for sensitive components. Furthermore, the lack of melt
formation causes oxide and surface remnants to remain within the joint and
reduce the actual contact area. Therefore, the objective of this investigation was
to trigger the eutectic reaction between aluminum and copper by a friction based
heat input. This novel approach between fusion and solid state welding causes a
local melt formation between the solid joining partners so that a large cohesive
bond area can be formed without melting the base materials. At the same time,
the IMC formation can be reduced by short process times and low peak
temperatures.

The applied joining force and the frictional heat input cause oxide breakup and
solid state diffusion across the interface until the eutectic melt forms. The force
can then also be used to displace the melt out of the joining area along with oxide
fragments and further surface remnants. With an adjusted process setup, ) 6—
10 mm welds could be produced within less than 0,5 s. The formation of further
IMCs outside of the eutectic composition was avoided or minimized by the low
energy input and limited peak temperature. The melt formation can even be
detected during the force controlled process and be used for optimizing the melt
displacement. Further optimization approaches could be demonstrated by
applying the concept onto resistance spot welding and connection of copper

caps and aluminum stranded wire.
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1 Einleitung

Politisch und wirtschaftlich motivierte Ansitze der Emissionsreduzierung und
des Leichtbaus haben den Einsatz von Mischbauweisen zu einem
Forschungsschwerpunkt im Bereich Fertigungstechnik in den letzten
Jahrzehnten gemacht. Im Automobilbereich werden diese Ansitze in den letzten
Jahren vor dem Hintergrund der Elektromobilitit besonders stark verfolgt.
Durch die zunehmende Elektrifizierung im Fahrzeug und die stetig steigende
Anzahl an Sicherheits- und Komfortfeatures wird der Leichtbau neben den
klassischen Karosserieanwendungen auch im Bereich des Bordnetzes
vorangetrieben. So sind in einem modernen Fahrzeug, wie in Abbildung 1
veranschaulicht, bis zu 4.000 Leitungen und entsprechend zahlreiche elektrische
Verbindungsstellen verbaut [ERN14]|, was das Bordnetz mit einem
Gesamtgewicht von bis zu 60kg 2zu einem der schwersten

Fahrzeugkomponenten macht.

Abbildung 1: Bordnetz/Kabelbaum BMW [BAY19]

Ein hohes Potenzial der Gewichts- und Kostenreduzierung bietet an dieser Stelle

werkstofflicher Leichtbau. Uber die Substitution von Kupfer durch Aluminium
in Form von Kabeln, aber auch weiteren Kontaktelementen kénnen trotz
hoherer Leitungsquerschnitte bis zu 48 % Gewicht [HAN18] eingespart werden.
Besonders im Bereich groBer Litzenquerschnitte von 50 bis 150 mm? wie der
Starter-Generator-Leitungen hat sich die Nutzung von Aluminium bereits seit
Jahren etabliert. Jedoch neigt Aluminium bei deutlich geringeren Temperaturen
als Kupfer zum Kriechen und weist allgemein eine geringere Festigkeit auf. Uber
die Produktlebensdauer ergibt sich somit fiir kraftschlussige Verbindungen das
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Risiko einer Verschlechterung der elektrischen Eigenschaften durch Kraftabbau
tber Temperatur und Zeit. Resultierend werden  weiterfiihrende
Kontaktelemente fiir die Endmontage des Kabelbaums, zum Beispiel
Kabelschuhe fiir Schraub- und Steckverbindungen, weiterhin aus Kupfer oder
Kupferlegierungen gefertigt. Infolgedessen ergibt sich fir zahlreiche
Anwendungen der Bedarf, stoffschliissige Verbindungen zwischen Kupfer und
Aluminium in verschiedenster Geometrie von Drihten, Folienpaketen bis hin
zu Hilsen, Busbars oder Kabeln herzustellen. Die Anforderungen fir derartige
Verbindungen sind in der Regel vergleichbar. So miissen mechanische
Beanspruchungen wiahrend der Montage sowie thermische Wechseldehnungen
aufgrund der unterschiedlichen Ausdehnungskoeffizienten aufgenommen
werden. Des Weiteren miussen die Verbindungen signifikanten thermischen
Belastungen aufgrund verinderlicher Umgebungstemperaturen standhalten. Je
nach Hinbausituation und Nihe zum Motor kénnen Temperaturmaxima von
mehr als 150 °C votliegen. Dartiber hinaus kann es durch die Stromubertragung
zu einer zusatzlichen Erwirmung kommen, zum Beispiel wenn wihrend des
Startvorgangs kurzzeitig bis zu 600 A [BAB18] Anlasserstrom tbertragen

werden mussen.

Der Initialzustand der Flgeverbindungen spielt hierbei eine zentrale Rolle.
Wihrend die Grundwerkstoffe Aluminium und Kupfer hervorragende
elektrische Leiter sind, konnen sich im Zweistoffsystem durch Diffusion sprode
intermetallische Phasen mit geringer elektrischer Leitfahigkeit an der
Grenzfliche bilden. Die Bildung und das Wachstum dieser Phasen kann sowohl
initial durch den Figeprozess als auch tber die Lebensdauer durch
tortschreitende Diffusion erfolgen. Signifikante Phasensaume fihren durch ihre
schlechte elektrische Leitfahigkeit zu einer Erhéhung des Kontaktwiderstandes
und daraus folgend zu einem Anstieg der lokalen Temperatur, wodurch das
weitere Phasenwachstum begtinstigt wird. Einen weiteren Einflussfaktor stellt in
diesem Zusammenhang die reale Kontaktfliche dar. Besteht diese aus
zahlreichen Mikrokontakten wie in Schraub- oder Crimpverbindungen, kommt
es ebenfalls zu einem erhohten Kontaktwiderstand im Vergleich zu einer
vollflichigen Anbindung, sodass das Wachstum von intermetallischen Phasen
und die Bildung von Hotspots begtinstigt werden. Ferner sind intermetallische
Phasen in der Regel sprode, sodass thermische Wechseldehnungen an der

Grenzfliche nicht aufgenommen werden kénnen und sich Mikrorisse bilden, die
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die Kontaktfliche weiter reduzieren. Oberhalb weniger Mikrometer
Phasensaumdicke kann bereits nach dem Figen eine Beeintrichtigung der

mechanischen Eigenschaften erwartet werden.

Idealerweise weist die Fiigeverbindung initial eine grof3flichige Anbindung mit
maximalem stromfithrenden Querschnitt auf. Mittels Schmelzschwei3verfahren
kann dies durch die Bildung eines gemeinsamen Schmelzbades oder das
Aufschmelzen eines Grundwerkstoffs realisiert werden. Hierbei kommt es
jedoch zu einer mehr oder weniger unkontrollierbaren Phasenbildung, was fur
diese Verfahren nur vereinzelte Anwendungen, zum Beispiel bei
Mikroverbindungen fiir Batteriepacks, zulasst. Mit Fokus auf die Minimierung
der Phasenbildung konnen alternativ Pressschweil3verfahren eingesetzt werden,
sodass durch reduzierte TIlgetemperaturen initial kaum nachweisbare
Ditfusionsbereiche entstehen. Um eine groB3flichige Anbindung zu erzielen, sind
jedoch lange Prozesszeiten oder hohe TFigedriicke notwendig. Gleichzeitig
kénnen Pressschweillverbindungen, zum Beispiel UltraschallschweiBungen,
dhnlich wie kraftschliissige Verbindungen eine grofle Abweichung zwischen
theoretischer und realer Kontaktfliche aufweisen, da die Verbindungsbildung in
der festen Phase auf fortschreitender Diffusion ausgehend von Mikrokontakten
basiert. Dieses Defizit kann durch tiberhéhte Umformung der Fligepartner und
den Verbleib von Oxidresten in der Fugefliche verstirkt werden.

Das Ergebnis eines optimierten Filigeprozesses sollte entsprechend sein, eine
grofflichige Anbindung in kiirzester Zeit ohne Uberschreiten der
Schmelztemperatur  der  Grundwerkstoffe zu  erreichen. Aus dem
Zustandsdiagramm Aluminium-Kupfer geht hervor, dass hierfiir der eutektische
Punkt genutzt werden kann, der circa 110 °C unterhalb der Schmelztemperatur
von Aluminium liegt, sodass sich bei 548 °C und fortgeschrittener Diffusion von
Kupfer in Aluminium im Gleichgewichtszustand eine Schmelze zwischen den
festen Figepartnern bildet. Dieser Effekt wurde bereits bei einzelnen
Untersuchungen  beobachtet, jedoch  liegen  keine  systematischen
Untersuchungen zur Bildung unter Prozessbedingungen vor. Dartiber hinaus
sind die kontrollierte Nutzung der Schmelzebildung fiir den Fugeprozess sowie
die daftr notwendigen Prozessbedingungen im derzeitigen Stand der Technik
nicht abgebildet. Ebenso wunbekannt ist der potenzielle Einfluss der
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kompositartigen eutektischen Erstarrungsstruktur auf die

Grenzflicheneigenschaften.



2 Stand der Technik

2.1 System Aluminium-Kupfer

2.1.1 Eigenschaften der Grundwerkstoffe

Fir die Herstellung von stoffschliissigen Mischverbindungen zwischen
Aluminium und Kupfer miissen besondere werkstoffliche Randbedingungen
berticksichtigt werden. Tabelle 1 zeigt einen Vergleich ausgewihlter Kennwerte.
Hierbei ist besonders die groBe Differenz der Schmelztemperaturen zu
beachten, was bedeutet, dass Aluminium bereits schmelzflissig vorliegen kann,

wihrend sich Kupfer bei gleicher Temperatur noch in festem Zustand befindet.

Tabelle 1: Eigenschaften der Grundwerkstoffe [OSTO07][SCH15]

Eigenschaft Aluminium Kquer
Dichte in g/cm? 2,7 8,93
Schmelzpunkt in °C 660 1083
Elektr. Leitfahigkeit 37 57
in m/Qmm?

Wirmeleitfihigkeit in W/mK 235 394
Kristallstruktur kfz kfz
Wirmeausdehnungskoeffizient in 10 x 1/K 23,5 17,7

Dartiber hinaus bestehen besonders starke Unterschiede bei der Umformbarkeit
der Werkstoffe bei gleicher Temperatur. An sich gilt sowohl fiir Aluminium als
auch Kupfer aufgrund des kubisch-flichenzentrierten Kristallgitters eine gute
Umformbarkeit. Diese Gitterstruktur besitzt vier Gleitebenen beziehungsweise
zwolf Gleitsysteme, an denen das Versetzungsgleiten bevorzugt stattfinden kann
[SCH74]. Jedoch weist Kupfer eine drei- bis vierfach hohere FlieBspannung als
Aluminium auf, sodass bei gleicher Temperatur eine deutlich héhere Kraft pro
Fliche fir eine plastische Verformung aufgebracht werden muss. Abbildung 2
und Abbildung 3 zeigen die Abhingigkeit der FlieBspannungen von Temperatur
und Umformgrad. Wihrend es fir Kupfer bei Raumtemperatur zu einem hohen
Anfangswert der FlieBspannung mit relativ geringem Anstieg kommt, weist

Aluminium einen geringen Anfangswert auf, zeigt jedoch eine stirkere
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Abhingigkeit vom Umformgrad. Somit kommt es bei Aluminium unter erhéhter
Umformung zu Kaltverfestigung, was durch den Stau von Versetzungen ein
weiteres Abgleiten derselben behindert und den Materialwiderstand erhoht.
Dartber hinaus weist Aluminium eine hohere Temperaturabhingigkeit der
FlieBspannung auf, die bei 480 °C nur noch 20 bis 25 % des Ausgangswertes
betragt. Dies bedeutet fir auf Umformung basierenden Fligeverfahren unter
anderem, dass bei erhohten Temperaturen die vergleichsweise starke
Plastifizierung von Aluminium bertcksichtigt werden muss. Aufgrund dessen ist
fir einen reibbasierten Wirmeeintrag ein gewisser Materialwiderstand
aufrechtzuerhalten, um eine kontinuierliche Temperaturerh6hung durch
Reibung zu ermoglichen. Reduziert sich die FlieBspannung wihrend der
Erwirmung stark, kann es zu einer Schadigung des zu fiigenden Bauteils durch

eine Querschnittsverringerung kommen.
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Zusitzlich miissen die Figenschaften der Oxidschicht berticksichtigt werden.
Besonders Aluminium (vgl. Tabelle 2) bildet eine festhaftende Oxidschicht, die
aufgrund ihrer geringen Elektronen- und Ionenleitfahigkeit passivierend wirkt.
Die Schicht AlO; besteht nach der Bildung an feuchter Luft bei
Raumtemperatur aus einer circa 1 bis 2 nm dicken Sperrschicht und einer 5 bis
10 nm dicken, porésen und wasserhaltigen Deckschicht. Das Wachstum der
Deckschicht ist temperatur- und feuchteabhingig und bei Legierungen auf eine

maximale Dicke von circa 3 pm begrenzt. Anodisiertes Aluminium weist

Schichtdicken von bis zu 150 um auf. [OST07]

Soll Aluminium stoffschliissig artgleich oder artfremd gefiigt werden, muss die
Oxidschicht entsprechend aufgebrochen werden, um die Wirkung als
Diffusionsbarriere aufzuheben. Aufgrund der hohen Schmelztemperatur und
chemischen Bestindigkeit stellt dies eine der Hauptheraustorderungen fiir das
Figen von Aluminium dar. Dartiber hinaus kénnen Oxidfragmente je nach
Figeprozess nach Abschluss der Verbindungsbildung in der Figezone
verbleiben und eine Verringerung der realen Kontaktfliche bewirken.

Tabelle 2: Vergleich der Eigenschaften von Aluminium und Aluminiumoxid

[OST07]
Eigenschaft Aluminium Aluminiumoxid
Dichte in g/cm’® 2,7 398
Schmelzpunkt in °C 660 2053
Wirmeleitfihigkeit in W/mK 235 20-30
Warmeausdehnungskoeffizient in 23,5 8

106 x 1/K

In Aluminium oder niedriglegierten Aluminiumlegierungen sowie Aluminium-
Kupfer-Legierungen kann es beim Aufschmelzen und Erstarren aullerdem zur
Bildung von HeiBrissen und Hohlraumen kommen. Gasporen in
Aluminiumlegierungen bestehen hauptsiachlich aus Wasserstoff, da dieses
Element das einzige ist, das in der Schmelze eine signifikante Loslichkeit im
atomaren Zustand aufweist. Die Quelle des gelosten Wasserstoffs ist in der Regel
der Kontakt der Aluminiumschmelze mit Wasserdampf, Luftfeuchtigkeit oder
korrosiven Medien und Verunreinigungen. Die Loslichkeit ist stark
temperaturabhingig beziehungsweise abhingig von der Konzentration des
Kupfergehalts in einem gemeinsamen Schmelzbad, weist jedoch einen

Loslichkeitssprung beim Ubergang in den festen Zustand auf, sodass sich beim
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Abkthlen aus der Schmelze tbersittigter Wasserstoff in Form von Poren
ausscheidet [ALT13].

Zusitzlich kommt es in einem gemeinsamen Schmelzbad bei Aluminium-
Kupfer-Zusammensetzungen zu Schrumpfungsporosititen durch die zeitlich
zuletzt stattfindende eutektische Erstarrung zwischen tber-(hyper) oder unter-
beziehungsweise hypoeutektischen Dendritennetzwerken. Hierbei konnen
durch den Dichteunterschied hohe Zugspannungen im interdendritischen
Bereich entstehen. Zwischen den Dendriten ist kein weiterer Nachfluss von
Schmelze moglich. Die entstehenden Porosititen weisen Ublicherweise ein
weitverzweigtes Netzwerk auf. Das Ausmal3 der Erstarrungsschrumpfung ist
unter anderem abhingig vom Kupfergehalt. Wihrend Reinaluminium eine hohe
Schwindung von bis zu 7 % [ALT13] aufweist, wird diese hin zur eutektischen
Zusammensetzung auf 4,44 % und fir die Phase AlL,Cuum mehr als 50 % auf
3,12 % [TAK39] reduziert.

2.1.2 Intermetallische Phasen

Als zentraler Aspekt fir die Figenschaften von stoffschliissigen Aluminium-
Kupfer-Verbindungen muss die Bildung und das Wachstum intermetallischer
Phasen beachtet werden. Anhand des Zustandsdiagramms in Abbildung 4 ist zu
erkennen, dass das Zweistoffsystem keine vollstindige Loslichkeit der Stoffe im
festen Zustand aufweist. Aluminium kann im Kupfergitter in einer signifikant
kleineren Konzentration gelost werden als Kupfer im Aluminiumgitter,
dazwischen kommt es zur Bildung von Uberstrukturen. Neben dieser
Mischungsliicke mit zahlreichen Zwischenphasen tritt ein Eutektikum bei circa
33 Gewichtsprozent Kupfer auf, wobei die Schmelztemperatur zwischen den
Zweiphasengebieten am eutektischen Punkt um mehr als 100 °C unterhalb der
Schmelztemperatur von Aluminium liegt. Bildet sich ein lokales, gemeinsames
Schmelzbad zwischen den artfremden Grundwerkstoffen, kdénnen sich in
Abhingigkeit von Temperatur und Zeit verschiedene intermetallische Phasen
und Mischungsbereiche mehr oder weniger unkontrolliert wihrend der
Erstarrung bilden. Die konkreten Anteile und Bildungsmechanismen kénnen im
Vergleich zum Phasendiagramm jedoch stark abweichen, da in den eingesetzten
Fertigungsprozessen keine isotherme Abkiihlung, sondern oftmals hohe

Aufheiz- und Abkuhlraten vorliegen.



2 Stand der Technik

Cu content / at%

0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100
1100 T T T T T T T T T 11084.87°C
1000
L
900
O 800
P
5
s 700
g 660.452°C
£
= 600 T=550°C
! 5482°C
500 - f
400 - (jA1) 6-
/ CoL ClLa CLw oL a _A '.
300 1 1 1 1 1 1 | 14
0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100
Al Cu content / wt% Cu

Abbildung 4: Aluminium-Kupfer-Zustandsdiagramm mit Kennzeichnung der
relevantesten intermetallischen Phasen [HANT15]

Bei der Bildung intermetallischer Phasen wihrend der Erstarrung entstehen

Verbindungen mit der allgemeinen Form ABy (x,y =1, 2,3 ...). Diese konnen

in ithrem von der Gitterstruktur des Grundwerkstoffs abweichenden Gitter

entweder Atome der Stoffe A oder B l6sen. Es liegt entsprechend ein

Konzentrationsbereich vor oder die Phase bildet sich nur bei einer bestimmten
Konzentration. [SCH78§]

Grund fir die Bildung der intermetallischen Phasen sind starke
Anziehungskrifte zwischen den beiden Atomsorten der Grundwerkstoffe. Diese
sind groBer als die Krifte, die zur Bildung von anderen Uberstrukturen fiihren,
da neben metallischen Bindungsarten weitere chemische Bindungsarten wie
kovalente und ionische Bindung wirken [BARI12]. Die konkrete
Zusammensetzung der sich bildenden Phasen hiangt dabei von verschiedenen
Faktoren ab: dem relativen Atomradius, der Valenz und der Elektronegativitat.
Ist der Unterschied der Atomradien zum Beispiel 1,1 bis 1,6, konnen sich
sogenannte Laves-Phasen bilden, in deren Gittern sich die verschiedenen Atome
maximal effektiv anordnen kénnen. Die Valenz hingegen ist ausschlaggebend
tir die Bildung von a- und B-Messing, da hier die freie Energie des Systems
abhingig von der Anzahl der Valenzelektronen ist. Die Elektronegativitat
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hingegen bestimmt, ob es in einem System zu einer Ionenbindung
beziechungsweise ionischen Bindungsanteilen kommt [POR92]. Durch die
Uberlagerung  der metallischen  Bindung durch  Kovalenten- und
Ionenbindungsanteile entstehen komplexe, stochiometrische Gitterstrukturen
mit mehreren Hundert Atomen pro Elementarzelle [BAR12].

Die technologisch bevorzugten Eigenschaften von Metallen wie Duktilitit und
elektrische Leitfahigkeit werden jedoch mal3geblich durch die frei beweglichen
Elektronen und moglichen Gleitebenen im Metallgitter bestimmt. Daher kommt
es durch die zusitzlichen Bindungsanteile zu einer Behinderung des
Versetzungswanderns, das fur Verformungsmechanismen benétigt wird [ILS16].
Die entstehenden homogenen Phasen weisen entsprechend eine im Vergleich
zum Grundwerkstoff stark erhohte Sprodigkeit, Hirte und eine verringerte
elektrische Leitfahigkeit auf. Neben der erh6hten mechanischen Stabilitit sind
sie aullerdem durch hoéhere Schmelzpunkte gekennzeichnet und bilden
entsprechend unbewegliche Schichten oder Bereiche zwischen den
Grundwerkstoffen. Da Kupfer einen um circa 25% niedrigeren
Wirmeausdehnungs-koeffizienten als Aluminium aufweist, kommt es somit
bereits beim Erstarren von Schmelzschweillverbindungen zu thermisch
induzierten Spannungen. Diese kénnen von sproden Zwischenschichten nicht
aufgenommen werden, sodass es bei vorhandener Phasenbildung wihrend der
Abktihlung zu einer Vorschidigung an der Grenzfliche durch Rissbildung und
lokaler Ablésung des Fiigebereichs kommen kann.

Diese Schiadigungsmechanismen sind jedoch unter anderem von der konkreten
Phasenzusammensetzung und -dicke abhingig, da die spezifischen

Eigenschaften variieren, wie in Tabelle 3 zu erkennen ist.

10
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Tabelle 3: Intermetallische Phasen im System Al-Cu [PFE15]

[KOU13|[XU+11]
Phase Cuin HV5 in Dichte Kristall- Spez. elektr. Q,in E-
Atom-% | kgf/mm? in struktur Widerstand eV Modul
g/cm? in pQcm in GPa
Al 0-2,84 20-50 2,7 kfz 2,78 - -
ALCu | 0 31,9-33 324 4,36 tetragonal 8 1,32 123,5
AlCu | n, | 49,8-523 628 2,7 monoklin 11,4 1,54
180,2
AlCuy | & | 55,2-56,3 616 k. A. orthorhombisch 12,2 2,39
AlCus | §, | 59,3-61,9 558 k. A. trigonal 13,4 1,43 174,4
AlCuy | y, 62,569 549 6,85 kubisch 14,2 1,41 186,8
Cu 80,3—100 60-100 8,93 kfz 1,78 - -

Mit Werten grofler als 400 HV sind besonders Zusammensetzungen wie AlCu
und AlCuy als potenziell beeintrichtigend fiir die Verbindungseigenschaften
hervorzuheben. In elektrischen Verbindungen kann es durch den bis zu achtfach
hoheren spezifischen Widerstand dieser Phasen aullerdem zu einer Erhchung
des Kontaktwiderstands der Verbindung durch lokale Erwirmung und
fortschreitendes Phasenwachstum kommen.

In der Literatur werden fiir die Beurteilung des Einflusses auf die
Verbindungseigenschaften verbreitet Werte fir die Gesamtphasendicke
angegeben, ab der es zu einer Verschlechterung der mechanischen oder
elektrischen Eigenschaften kommt. Diese Gesamtphasendicke kann initial
vorliegen oder wird durch die thermische Auslagerung von Pressschweil3-,
Schraub- oder Galvanikverbindungen analysiert. Es liegen hierbei kaum
Untersuchungen mit Auslagerungstemperaturen von unter 100 °C vor, da bei
dieser Temperatur kaum Verianderungen der Grenzfliche zu beobachten sind.
Nach Abbasi et al. [ABBO1] ist ein temperaturabhingiges Phasenwachstum
frithestens ab 120 °C zu erwarten. Pelzer et al. [PEL14] stellten bei Aluminium-
Kupfer-Bondverbindungen bei einer Auslagerungstemperatur von 150 °C auch
nach 1.000 h keine Phasendicke groBer als 1 um fest. Eine Abschitzung des
Wachstums der Gesamtphasendicke zeigt erst ab 175 °C signifikante Anstiege.

11
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Abbildung 5: Abschitzung des Gesamtphasenwachstums fiir verschiedene
Auslagerungstemperaturen an Bondverbindungen [PEL14]

In Untersuchungen von Abbasi et al[ABBO1] an durch Walzplattieren
hergestellten Proben wurde eine fur das Versagensverhalten kritische
Gesamtphasendicke von 2,5 um bei einer Auslagerungstemperatur von 250 °C
bereits nach 200 h erreicht, wobei es zu einer Widerstandserhéhung von 4 %
kam. Als Bewertungskriterium wurde der Ubergang von duktilem zu sprédem
Versagensverhalten sowie einer Reduzierung der Trennkraft um mehr als 50 %
definiert. Wallach und Davies [WAL77] wiesen an kaltgewalzten Proben eine
kritische Phasendicke von 2um fir eine signifikante Reduzierung der
Schlagzihigkeit nach, wobei eine thermische Wechselbeanspruchung zwischen
150 und 400 °C zu einer stirkeren Verschlechterung der mechanischen
Eigenschaften fiihrte als eine kontinuierliche Auslagerung bei 300 bis 500 °C. Es
ist davon auszugehen, dass dieser Effekt durch die erhéhte Anzahl an thermisch
induzierten Spannungswechseln entsteht, die durch die sprode Zwischenschicht
nicht aufgenommen werden koénnen. Hug et al. [HUGI1] stellten an
ausgelagerten (2h, 300 °C) plattierten Diinndrahtbonds ebenso einen
Maximalwert von 2um fest sowie eine zusatzliche Verschlechterung des
Versagensverhaltens durch Kirkendall-Defekte im Kupfergrundwerkstoff
[HUGT11]. Letzterer Effekt wurde bereits zuvor durch Peng et al. [PEN99]
beschrieben. Da Kupfer schneller in Aluminium diffundiert als umgekehrt,
tindet wahrend fortschreitender Diffusion eine Verschiebung der
urspringlichen Kontaktfliche hin zum Kupfergrundwerkstoff statt. Hierbei
bilden sich hohe Leerstellenkonzentrationen, die sich im weiteren Verlauf zu
Poren beziehungsweise Kirkendall-L.6chern agglomerieren.

12
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Braunovic et al. [BRA94] stellten bei reibgeschweiliten Proben eine stirkere
Phasenbildung bei einer Widerstandserwarmung mit Stromstéirken zwischen 400
bis 1.000 A als bei einer Wirmebehandlung im Ofen fest. Es ist davon
auszugehen, dass signifikante Stromstirken eine Verstirkung der
Diffusionseffekte an der Grenzfliche durch Elektromigration hervorrufen. So
wurde durch Solchenbach et al. [SOL14| eine deutliche Veranderung des
Phasenwachstums in Abhingigkeit der Polung bei lasergeloteten Kontakten bei
200 A Gleichstrom ermittelt. Zusammenfassend sind fir die Verschlechterung
der  Verbindungseigenschaften  bereits  wenige  Mikrometer  durch
Festphasendiffusion entstandene Phasensaumbreite als qualitativ kritisch
einzustufen. Durch die Versprodung der Grenzfliche konnen thermische
Wechseldehnungen nicht mehr ausreichend tibertragen werden. Es bilden sich
Mikrorisse, die die Kontaktfliche reduzieren und entsprechend den
Kontaktwiderstand erhohen. Die Reihenfolge, in der sich die verschiedenen
Phasen bilden und der Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften sind in
wenigen Untersuchungen dokumentiert. Es sind dabei signifikante Unterschiede
in Abhingigkeit des Initialzustands der Verbindung festzustellen. Oftmals
werden walzplattierte Verbindungen oder durch Sputtern aufgebrachte
Diinnschichten untersucht. Hier bilden sich wihrend thermischer Auslagerung
gleichmalige, laminare Schichten an der Grenzfliche, wohingegen es
beispielsweise ~ bei  Schmelzschweillverbindungen  zu  unregelmal3igen
Schichtformen kommt, da die Phasenbildung von Schmelzekonvektion und
signifikanten Temperaturgradienten in der Figezone beeinflusst wird.
Tendenziell werden in Fiigeverbindungen in der Regel nur ALCu (8), AlCu (n)
und AlCus (y) nachgewiesen. Im Gegensatz dazu konnen die langsam
wachsenden Phasen AlCus () und AlLCus; (8) unabhingig vom
Herstellungsverfahren selten nachgewiesen werden [PFE15]. Hierbei bestehen
aullerdem, wie in Abbildung 6 [KOU13] dargestellt, Herausforderungen in der
optischen Abgrenzung der einzelnen Phasen, die in Bauteilen mit geringer
Gesamtphasenbreite oftmals lichtmikroskopisch nicht moglich ist.  Aus
Abbildung 6 geht ebenfalls hervor, dass keine klare Abgrenzung zwischen Al4Cuy
(y)und AlxCus (8) besteht, deren Grenzfliche nur durch einige Kontaminationen
erkennbar ist. Gleichzeitig zeigt der Rand des Diffusionsbereichs in Abbildung
6 (links) die Position der urspringlichen Grenzfliche im Bereich der AlCus-
Phase.

13
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Abbildung 6: Zustandsdiagramm und Aufnahmen der Grenzfliche nach dem
Altern bei 500 °C, 100 h im Vakuum [KOU13]

Chen et al. [CHEOG] konnten an walzplattierten Verbindungen nach einer
Auslagerung bei 300 °C dber 30 min ALCu- und AliCus-Phasensiume
feststellen. Wie bereits durch Jiang [JIA93] berichtet, wurde festgestellt, dass sich
zunichst die AlCu-Phase bildet und diese im weiteren Verlauf in AlsCuy
umgewandelt wird. Die Risseinleitung und der Rissfortschritt finden, wie in
Abbildung 7 ersichtlich, im Wesentlichen zwischen diesen beiden Phasen statt.
Bei hoherer Auslagerungstemperatur von 500 °C bilden sich zwischen Al«Cuog
und AlCu zwei weitere Phasen AlCu und Al;Cus. In diesem Zustand kommt es
zusatzlich zur Rissbildung zum Ablésen von Fragmenten. Die Trennebene ist
jedoch hauptsichlich zwischen AlLCu und den kupferreicheren Phasen sowie
innerhalb der kupferreichen Phasen zu finden. Analysen zum Bruchverhalten
[KOU13] der Phasen an bei 225 bis 500 °C ausgelagerten Diinnschichtproben
belegen ebenfalls eine Delamination der Gesamtschicht im Ubergangsbereich
zwischen AliCuy und Kupfermischkristall. Auch fir lasergeschweil3te
Verbindungen konnte trotz unregelmifliger Phasensaumbildung in
Untersuchungen von Schmalen et al. [SCH18] die bevorzugte Rissbildung im
Bereich der kupferreichen Phasen gezeigt werden.

14
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Abbildung 7: Schematische Darstellung des Rissfortschritts in Abhédngigkeit der
Auslagerungstemperatur [CHEOO]

Insgesamt ldsst sich eine konkrete risseinleitende beziehungsweise
verbindungsschidigende Wirkung keiner bestimmten Phase zuweisen.
Stattdessen kann festgehalten werden, dass lediglich der Al:Cu-Phase in keiner
Untersuchung eine malBgebende Rolle bei der Verschlechterung der
mechanischen Eigenschaften zugewiesen wird. Fir die Erzielung einer duktilen
Verbindung ist es entsprechend ausschlaggebend, die Bildung der Phasen mit
> 50 Gewichtsprozent Kupfer durch niedrige Figetemperaturen und/oder
kurze Figezeiten zu verhindern. Gleichzeitig muss ein Mindestdiffusionsbereich
erzeugt werden, um eine stoffschliissige Anbindung zu erzeugen, die nicht nur
auf adhisiven Mikrokontakten basiert.

Durch hohe spezifische Widerstandswerte im Vergleich zum Grundwerkstoff
kann die Prasenz von intermetallischen Phasen neben einer Verschlechterung
der mechanischen Eigenschaften zu einer Erhéhung des Kontaktwiderstands
und daraus resultierend zu einer Temperaturerh6hung unter Bestromung fithren.
Eine Erhchung der Temperatur begiinstigt wiederum ein weiter fortschreitendes
Phasenwachstum. In Wechselwirkung mit einer mechanisch bedingten
Verkleinerung der Kontaktfliche fihrt dieser Zyklus zum Ausfall der
Verbindung. Diese Effekte sind im Wesentlichen abhiangig von der Schichtdicke
der Phasen, dem stromfihrenden Querschnitt, der Betriebstemperatur und der
Hohe der elektrischen Last. In Untersuchungen von Petzoldt et al. [PET13]

15
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konnte an ultraschallgeschweil3ten Folienverbindungen nach 2.880 h bei 155 °C
eine Widerstandserh6hung von 3,4 % bei einer Gesamtphasendicke von 1,8 um
ermittelt werden. In Vergleichsuntersuchungen an Diffusionsschweillungen
konnte bis zu einer Phasensaumdicke von 44 um dartiber hinaus ein direkter
Zusammenhang mit der Erhohung des elektrischen Widerstands nachgewiesen

werden.

Pfeifer [PFE15] stellte an durch PVD/CVD hergestellten Proben eine
Erhohung des elektrischen Widerstands der intermetallischen Phasen mit
steigendem Kupferanteil fest. Auf Basis der Messwerte ist im Langzeitverhalten
bei diinnen, flichigen Phasensiumen jedoch nur von einer geringen
Gesamtwiderstandserh6hung im Verbindungsbereich auszugehen. An bei
90 und 200 °C gealterten Proben tiber einen Zeitraum von 1 bis 50 Jahren gehen
theoretische Berechnungen davon aus, dass der Einfluss intermetallischer
Phasen auf die Widerstandsverinderung mit steigendem Radius der
Mikrokontakte abnimmt und fur groBle, flichige Verbindungsquerschnitte
praktisch vernachlissigbar wird [PFE15]. Trotzdem zeigten die Untersuchungen
an Schraubkontakten ohne Zwischenschicht ein frihes Versagen der
Verbindungen durch eine starke Widerstandserh6hung, jedoch ohne ein
Unterschreiten der Mindestverbindungskraft. Eine Alterung durch Kraftabbau
wurde daher ausgeschlossen. An der Grenzfliche konnte jedoch fiir keine der
verschiedenen Auslagerungsszenarien die Bildung intermetallischer Phasen
nachgewiesen werden. Ausgehend davon wurde postuliert, dass die Alterung von
geschraubten Aluminium-Kupfer-Verbindungen, deren Verbindung wesentlich
auf Mikrokontakten beruht, durch Oxidation und das Einwachsen von
Oxidschichten in den Verbindungsbereich dominiert wird. Reske [RES15]
konnte bei einer Auslagerung von ultraschallgeschweil3ten Verbindungen von
85 mm? Aluminiumlitzen und Kupferkontakten unter maximal 85 °C (durch
250 A Gleichstrom erzeugt) und 120 Temperaturwechselzyklen keine
Verinderung des Verbindungswiderstandes und nur geringe Phasensaume von

maximal 2 pm feststellen.

Zusammenfassend kann abgeleitet werden, dass geringe Phasensdume < 5 um
nur einen geringen Finfluss auf den Kontaktwiderstand aufweisen. Zahlreiche
Untersuchungen basieren jedoch auf kleinen Flgequerschnitten oder

Diunnschichten. Bauteil- und verfahrensabhingig muss vor allem die
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Wechselwirkung mit den mechanischen Eigenschaften berticksichtigt werden.
So koénnen thermische Spannungen wihrend des Abkiihlens aus dem
Figeprozess oder thermische Wechsellasten im Betrieb zu lokalem Versagen
zwischen den Phasen fuhren. Dies kann in Form von Mikrorissen und lokaler
Fragmentierung an der Grenzfliche erfolgen. Die Reduzierung der realen
Kontaktfliche fihrt unabhingig von der elektrischen Leitfdhigkeit des
Erhohung des  Kontaktwiderstands  der
Gesamtverbindung. Der daraus folgende Zyklus aus Phasenwachstum,

Phasensaums zu  einer

Temperaturerh6hung und fortschreitender mechanischer Degradation kann
lediglich  durch

Ubergangsbereich zwischen Aluminium und Kupfer verhindert werden.

eine  grofiflichige minimalem

Initialanbindung  mit

2.2 Fugen oberhalb der Liquidustemperatur

Bei dem FEinsatz konventioneller — Schweil3verfahren  findet die
Verbindungsbildung tiber die Bildung eines gemeinsamen Schmelzbades und die
resultierende Durchmischung der Grundwerkstoffe in fliissigem Zustand statt.
Dies fiihrt zu werkstofflich relevanten Vorgingen an der Grenzfliche sowie zu
prozesstechnischen Besonderheiten, die gerade fur das stoffschliissige Fligen
von Mischverbindungen berticksichtigt werden missen. Abbildung 8 zeigt die
Einteilung der Figeverfahren. Schmelzschweil3verfahren (vgl. Abbildung 9)
nutzen verschiedene Arten des Energieeintrags, um einen oder beide
Grundwerkstoffe in der Figezone aufzuschmelzen und mit oder ohne
Zusatzwerkstoff stoffschliissig zu verbinden. Es ist kein zusitzliches Aufbringen

einer Figekraft notwendig,

‘ Fertigungsverfahren ‘
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Abbildung 8: Einteilung der Figeverfahren nach DIN 8593
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‘ Figen durch Schweillen ‘
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schweillen schweillen schweillen schweillen

Abbildung 9: Einteilung der Schmelzschweillverfahren in Anlehnung an DIN
8593

2.2.1 Strahlverfahren

Fir das Herstellen von Mischverbindungen durch Lichtbogenverfahren
kommen aufgrund des hohen Schmelzbadvolumens und Energieeintrags
bevorzugt energiereduzierte Verfahren infrage. Ansonsten wird bei dem
Aufschmelzen grofler Kupfervolumenanteile eine hohe Materialdurchmischung
erreicht, die mit der Bildung signifikanter Phasensiume einhergeht. Feng et al.
[FEN15] konnten durch den Einsatz des CMT-Prozesses fir 1 mm Aluminium-
Kupfer-Ubetlappverbindungen 75 % der Grundfestigkeit des
Aluminiumwerkstoffs erreichen. Die resultierende Verbindungszone bestand
hierbei aus block- bis dendritenférmigen AlCu-Auscheidungen sowie einer
eutektischen Erstarrungsstruktur. Cai et al. [16] nutzten einen CMT-Prozess und
AA4043-Zusatzwerkstoff. Im Bereich des aufgeschmolzenen Materials konnte
eine signifikante Phasenbildung von diinnen AlCu-Schichten, Al,Cu-Bereichen
sowie hyper- und hypoeutektischen Erstarrungsbereichen festgestellt werden.
Das Versagen im Zugversuch fand jedoch durch sprodes Versagen im
Ubergangsbereich von AlCu und AlCu statt.

Im Vergleich zu Lichtbogenverfahren bieten Laserstrahlverfahren deutliche
Vorteile und werden daher hiufiger untersucht. Durch den sehr lokalisierten
Energieeintrag kann die Materialdurchmischung in der Fiigezone reduziert
werden, wihrend die hohen Abkihlgeschwindigkeiten die Bildung und das
Wachstum von intermetallischen Phasensiumen beschrinken. Es bestehen
jedoch Herausforderungen in der Prozessstabilisierung, da beide Werkstoffe eine
hohe thermische Leitfahigkeit und Einschrinkungen in der Absorption typisch
genutzter  Wellenldngen  aufweisen. Aufgrund der hohen lokalen

Spitzentemperaturen kommt es auflerdem trotz kurzer Prozesszeiten in
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klassischer StoBkonfiguration zu einer ausgeprigten Phasen-, Poren- und
Rissbildung in der Schweillung [WEB15][XUE14].

Ansitze zur Reduzierung dieser bestehen in der Reduzierung des Kupferanteils
in der Naht durch den Einsatz hochbrillianter Strahlquellen mit minimaler
Nahtbreite [STA10], Strahlversatz [MAIO4], Pulsmodulation sowie durch den
Einsatz von Zusatzmaterial oder Zwischenelementen [HOL17]. Ziel der
Untersuchungen ist es, entweder den Anteil an Kupferschmelze oder die
Energiedichte beziechungsweise Spitzentemperaturen im Schmelzbad zu
reduzieren. Leitz [LEI15] analysierte den Einfluss der Prozesseinflussgrof3en bei
Aluminium-Kupfer-Uberlappverbindungen in verschiedenen Kombinationen
von Blechstirke und Positionierung in Bezug zur Strahlquelle. Hierbei wurde mit
Kupfer als oberem Filigepartner, wie in Abbildung 10 dargestellt, eine starke
Durchmischung in der Schmelze mit einem hohen Anteil an Phasenbildung und
Poren beobachtet.

Vi
& .e‘*é ) Kupferreiche
Tl Phasen hell

| | Aluminiumreiche
—] Phasen dunkel : W

Abbildung 10: Werkstoffdurchmischung beim Laserstrahlschweilen von
Aluminium (unten)/Kupfer (oben) [LEI15]
Zusatzlich kommt es zu einer Aufhirtung der Schweilnaht aufgrund des
héheren Anteils kupferreicher Phasen. Bei hoher Einschwei3tiefe wurde dariiber
hinaus ein verstirkter Materialtransport von Aluminium in den oberen Bereich
des Schmelzbades durch einen dichtebezogenen Volumenstrom von
schmelzflissigem Kupfer in das untere Blech beobachtet. Ein dhnlicher Effekt
ergibt sich bei hohen Vorschubgeschwindigkeiten, was mit der stirkeren
Neigung der Dampfkapillare und der entsprechend erhohten Lingsausdehnung
des Schmelzbades begriindet wird. Xue et al. [XUE13] stellten durch Simulation
des Wairmefelds eine gleichmilBligere Schmelzbadausbildung und eine
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Verringerung eines tbermilligen Aufschmelzens des Aluminiums bei der
Positionierung von Kupfer als oberem Figepartner fest. Dartiber hinaus wurde
dabei eine stirker konvexe Ausprigung der aluminiumseitigen Ubergangszone
durch die erhohte Schmelzekonvektion beobachtet.

In Stumpfsto3konfiguration kann Strahlpendelung genutzt werden, um eine
Stabilsierung des  Schweillprozesses  beziiglich ~ Einschweilltiefe  und
Porenbildung zu erreichen. Fetzer et al. [FET106] konnten auf diese Weise eine
Verringerung der Einschweil3tiefe, eine Reduzierung der Materialdurchmischung
sowie eine Verbreiterung der Naht erzielen. Ahnliche Ergebnisse werden mit
vergleichsweise geringer bendtigter Laserleistung durch die Nutzung des
Wobbling-Effekts erzielt [WAL16]. Kraetzsch et al. [KRA11] konnten durch
Strahloszillation eine Erhohung der Durchmischung erreichen, sie stellten
jedoch auch eine signifikante Erhohung der Porenbildung fest. Ohne
Strahlpendelung konnten bei einem Spotdurchmesser von 40 um reduzierte

Phasensaumdicken mit eutektischer Struktur erreicht werden.

Eine weitere Moglichkeit, die Materialdurchmischung zu reduzieren, besteht
darin, durch geeignete Prozessfihrung kein gemeinsames Schmelzbad
zuzulassen. Dadurch wird beim Laserloten nur das obere Aluminiumblech
aufgeschmolzen beziehungsweise das Einkoppeln in das Kupferblech minimiert,
sodass es lediglich zu einer Benetzung des Kupfers kommt. Durch die stark
reduzierte Durchmischung der Werkstoffe konnte die Phasenbildung durch
Solchenbach et al. [SOL14]| auf 3,2 um reduziert werden, sodass niedrige
Kontaktwiderstinde bei hoher Scherfestigkeit erreicht werden kénnen (vgl.
Abbildung 11).
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Cold-weld Good weld Over-weld

Abbildung 11: Ausprigung der Filigezone mit verschiedenem Energieeintrag
[SOL14]
Schmalen und Plapper [SCH16] analysierten das Verhiltnis der Trennkraft und
Hairte im Schmelzbereich an lasergeloteten Aluminium-Kupfer-Proben. Hierbei
wurde eine mittlere Hérte von 350 HV im Schmelzbereich als Mal3 fiir Gutteile
ermittelt. Hohere Werte fiihrten zu geringen Trennkriften und hohen
elektrischen Widerstandswerten. Beztiglich der intermetallischen Phasenbildung
sowie den Anforderungen an die Werkstiick- und Strahlpositionierung zeigt der
Ansatz des Laserlotens im Vergleich signifikante Vorteile. Weitere
Optimierungen beztiglich Duktilitit und Phasenbildung konnten nur durch
Zusatzwerkstoffe und in der Anwendung begrenzte Sonderverfahren erreicht

wetrden.

Hailat et al. [HAI12] konnten durch das Einlegen einer Zinnfolie beim
Schweilen von 0,5 mm dicken Blechen eine Erhchung der Zugfestigkeit und
Bruchdehnung sowie eine gleichmalligere Elementverteilung in der Fiigezone
erreichen. Ebenso kann ein walzplattiertes Al-Cu-Insert als Zwischenschicht
genutzt werden. So kénnen tiber die Schweil3verbindungen an den gleichartigen
Grenzflichen  die = Maximaltemperatur ~ und  Phasenbildung  am
Werkstoffibergang minimal gehalten werden [HOF14][SCH15]. Weigl et al.
[WEI11] erreichten durch drahtférmigen AlSil2-Zusatzwerkstoff eine bessere
FlieBfahigkeit der Schmelze, wodurch eine hoéhere Vermischung mit den
Grundwerkstoffen und resultierend daraus eine hohere Duktilitit der
Verbindungen trotz Bildung intermetallischer Phasen erreicht wurden. Wang et
al. [WANT15] konnten die Bildung intermetallischer Phasen an der Grenzfliche
durch das Figen mittels Laserschockschwei3en signifikant verringern, da das
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Wirkprinzip dem Magnetimpulsschweilen dhnelt und die Verbindungsbildung
auf Umformung basiert. Dasselbe Prinzip kann nach Wang et al. [WAN17]>
aullerdem auf die Verbindung von Einzeldrihten und Dinnblechen tbertragen

werden.

Es ldsst sich festhalten, dass eine Reduzierung der intermetallischen
Phasensaume sowie Poren- und Rissbildung beim ILaserstrahlfiigen durch die
Lokalisierung des Energieeintrags oder Begrenzung desselben auf den
Aluminiumgrundwerkstoff erreicht werden kann, aber zum Teil mit hohem
Kosten- oder Positionieraufwand verbunden ist. Weiterflihrende Ansitze mit
Zwischenschichten sowie der Erzeugung von Schockwellen kénnen auf Basis
des Wirkmechanismus eher den Lot- und Pressschweillverfahren zugeordnet
werden. Gerade fiir kleine oder diinnwandige Fligegeometrien lassen sich durch
Laserstrahlschweilen jedoch gute Ergebnisse erzielen, da beispielsweise fur
Zellverbinderanwendungen niedrigere mechanische und thermische Feldlasten
als zum Beispiel fur Massivkontakte in Hochstromanwendungen zu erwarten

sind.

Durch ein weiter reduziertes Schmelzbadvolumen gegentiber dem
Laserstrahlschweil3en bietet das Elektronenstrahlschweil3en ebenfalls Vorteile,
um Aluminium und Kupfer in kurzer Prozesszeit und mit geringem
Gesamtwirmeeintrag zu fugen. Es miissen jedoch hohe Anforderungen im
Bereich von Anlagentechnik sowie Vorbereitung und Positionierung der
Figepartner bertcksichtigt werden. Otten et al. [OTT16] untersuchten den
Einfluss der intermetallischen Phasen in elektronenstrahlgeschweil3ten
Aluminium-Kupfer-StumpfstoBverbindungen auf die erreichbare Zugfestigkeit.
Die  hochste  Zugfestigkeit — sowie ein  vergleichsweise — geringer
Durchmischungsbereich wurden bei einem Strahlversatz von 0,4 mm in den
Aluminiumwerkstoff erreicht (vgl. Abbildung 12).
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Abbildung 12: REM-Aufnahmen einer elektronenstrahlgeschwei3ten Al-Cu-
Verbindung [OTT16]
Jedoch zeigte ein Grofiteil der Proben trotz geringer Mischungsbereiche von
<20 um ein sprodes Versagen entlang der Grenzfliche Aluminium-Kupfer.
Eine Analyse der Kristallorientierung lasst an dieser Stelle die Korngrenzen
zwischen ALCu und AlsCuy als Ausgangspunkt der Risseinleitung vermuten,
wihrend der Rissfortschritt durch den eutektischen Bereich stattfindet.

2.2.2 Zusammenfassung

Das stoffschlissige Figen von Aluminium und Kupfer durch Bildung eines
gemeinsamen Schmelzbades oder  durch  Aufschmelzen des
Aluminiumgrundwerkstoffs geht vorrangig mit der signifikanten Bildung von
intermetallischen Phasen einher. Aufgrund der hohen Fiigetemperaturen werden
Diffusionsvorginge an der Grenzfliche beziehungsweise innerhalb der
Schmelze beschleunigt, sodass keine hohen Anpressdriicke fir den Beginn der
Verbindungsbildung aufgebracht werden miissen. Durch den Einsatz von
Zusatzwerkstoffen und energiereduzierten Prozessansiatzen kann besonders
beim Iaserstrahlfiigen die Dicke der Phasensiume reduziert werden. Im
Grofiteil der Untersuchungen ist jedoch eine Versprodung der Verbindung
durch zusammenhingende Phasenbereiche zu beobachten. Eine weitere
Herausforderung besteht in der teils signifikanten Porenbildung durch das
Aufschmelzen des Aluminiumgrundwerkstoffs. Diese werkstofflichen und

geometrischen UnregelmiBigkeiten entlang der Grenzfliche miissen fir den
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Einsatz in elektrischen Verbindungen unter thermischer Wechsellast kritisch

betrachtet werden.
2.3 Figen unterhalb der Liquidustemperatur

2.3.1 Verbindungsbildung in der festen Phase

Um stoffschlissige Mischverbindungen unterhalb der Schmelztemperatur der
Grundwerkstoffe zu erzeugen, miissen die Grundwerkstoffe zunichst auf
Atomabstand angendhert werden, damit Rekristallisationsvorginge und
Festphasendiffusion an der Grenzfliche ausgelost werden konnen.
Rekristallisation beschreibt die Neubildung des Gefiiges, die mit der Beseitigung
einer zuvor eingebrachten Verformungsstruktur einhergeht und stellt einen
dominanten Wirkmechanismus fir Pressschweillverbindungen dar. Die
plastische Verformung erhéht aufgrund des Anstiegs von Defekten sowie der
Wechselwirkung von Versetzungen den Energiezustand des Werkstoffs. Durch
eine Temperaturerh6hung kommt es zunichst zu einer Kristallerholung, bei der
sich entstandene Gitterdefekte lokal umordnen oder auflésen. Eine weitere
Temperaturerh6hung fihrt zu Rekristallisation durch Neubildung des Geftiges
und Kornwachstum. Die Festigkeits- und Zihigkeitseigenschaften entsprechen
dem unverformten Zustand. Die Rekristallisationstemperatur ist hierbei von der
zuvor eingebrachten Umformung abhingig, die entstehende Mikrostruktur
entsprechend von der Anzahl an energiereichen, als Keime wirkenden
Bereichen. Als Mindestwert werden 40 % der Schmelztemperatur definiert.
Jedoch kénnen Rekristallisationsvorginge durch das Einbringen von Defekten
und Erhéhung der Fehlstellendichte beschleunigt werden, da hier die
Keimbildung beginnt. So ist je nach Hohe des Umformgrads eine Reduzierung
der Rekristallisationstemperatur um mehr als 50 % moglich. Neben dieser
statischen Rekristallisation kommt es bei hohen Temperaturen und gleichzeitiger
Umformung zu einer dynamischen Rekristallisation. Im Anschluss an beide
Varianten kommt es zum Kornwachstum, um werkstoffseitig durch die

Minimierung der Korngrenzenfliche einen energetisch moglichst glinstigen
Zustand zu erreichen. [BAR12]

Diffusion hingegen beschreibt den temperaturabhingigen Massentransport von

Atomen in einem festen Werkstoff. In inhomogenen Werkstoffen mit
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entsprechend vorhandenen Konzentrationsunterschieden, wie sie in
Mischverbindungen vorliegen, findet der Teilchentransport gerichtet statt und
kann durch das 1. Fick’sche Gesetz beschrieben werden:

dn, = DdeAxAdt
Ma = dx

Hierbei beschreibt dna die Stoffmenge, die proportional zu einem
Konzentrationsgefille dc/dx in einer Zeit dt durch die Fliche A diffundiert. D
ist der Diffusionskoeffizient, der sich #hnlich der Geschwindigkeit der
Platzwechselvorginge in der Arhenius-Gleichung in folgendem Zusammenhang
beschreiben lisst:

D =Dy x e Qa/RXT

Hierbei ist neben der temperaturunabhingigen Gaskonstante R und der
Diffusionskonstante Do die Aktivierungsenergie Qa enthalten, die vom
Werkstoffzustand  und  der Art und  Anzahl der moglichen
Platzwechselmechanismen abhingig ist [BAR12]. Der Transport von Teilchen
eines Stoffes oder Stoffgemisches kann entweder im Stoffinneren durch Gitter-
und Volumendiffusion oder entlang von Grenzflichen in Form von
Grenzflichendiffusion erfolgen. Bei Grenzflichen sind im Besonderen die
Oberflichen und Korngrenzen als relevant zu betrachten, da sie Storungen im
Gitter darstellen und entsprechend weniger Aktivierungsenergie Q notwendig
ist, um Platzwechselvorginge auszulosen. Auch die resultierende
Ditfusionsgeschwindigkeit ist gerade in geringeren Temperaturbereichen um ein
Vielfaches hoher. Da jedoch das Werkstoffvolumen im Allgemeinen einen
deutlich hoheren Anteil an der Gesamtquerschnittsfliche fiir gerichtete
Teilchenbewegung bietet, wird der FEinfluss der Volumendiffusion mit
steigender Temperatur grofler. [SCH78] Ahnlich der
Rekristallisationstemperatur kann die Aktivierungsenergie tir
Diffusionsvorginge durch das Einbringen von Versetzungen reduziert werden,
sodass es in Prozessen mit hoher lokaler Umformung schneller zur Ausbildung

eines Stoffschlusses kommen kann.

Fir eine grundlegende Betrachtung der Mechanismen wihrend des
Festphasenfligens kann das Diffusionsschwei3en herangezogen werden, da es
auf den wesentlichen Prozesseinflussgrolen Druck, Temperatur und Zeit
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basiert. Weitere Faktoren wie Materialfluss durch starke plastische Deformation
werden  zundchst  vernachldssigt. ~ Zudem  befindet  sich  die
Diffusionsgeschwindigkeit nahe dem Gleichgewichtszustand. Fur die
nachfolgend beschriebenen Vorginge muss zusitzlich beachtet werden, dass
Kupfer stirker in Aluminium diffundiert als umgekehrt. Ursachen sind unter
anderem die Unterschiede der Atomradien sowie der Schmelztemperatur, sodass
das Aluminiumgitter bei erhchter Temperatur bereits eine stirkere Reduzierung
der Bindungskrifte aufweist und die circa 12 % kleineren Kupferatome
entsprechend einfacher in das Gitter diffundieren kénnen. Zudem zeigen
Simulationen, dass Kupfer nicht nur schneller, sondern vor allem weiter in das
Aluminiumgitter diffundiert als umgekehrt. Beginnt Aluminium an der
Grenzfliche aufzuschmelzen, erhoht sich das Verhiltnis der Diffusionsraten um
Faktor 5 zugunsten der Kupferatome, da die Diffusion vom Feststoff in die
Aluminiumschmelze noch einmal deutlich beschleunigt wird. [MAO20] [LI+14]

Nach Calvo et al. [CALS88] konnen wahrend des Diffusionsschweilens von
Aluminium und Kupfer, wie in Abbildung 13 dargestellt, bei einer
Schweilltemperatur zwischen 400 und 520 °C verschiedene Stadien der
Verbindungsbildung unterteilt werden. In der ersten Phase kommt es zum ersten
Kontakt der Rauheitsspitzen. Durch die geringe GroBle der effektiven
Gesamtfliche tberwiegen in dieser Phase aufgrund hoher lokaler Driicke
Mechanismen der Dehnung und des Kriechens. Die lokale Umformung fihrt zu
einem Aufbrechen der Aluminiumoxidschicht sowie einer zunehmenden
VergroBBerung der Kontaktfliche durch die Verformung der Rauheitsspitzen
(vgl. Abbildung 13a—b). AnschlieBend kommt es zur Bildung erster
Diffusionsbereiche an Stellen, an denen die Oxidschicht durch die lokale
Umformung aufgebrochen wird. Das Erreichen dieser Phase ist wesentlich von

dem aufgebrachten Figedruck abhingig (Abbildung 13c).
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Abbildung 13: Stadien der Kontaktbildung beim Diffusionsschweillen von
Aluminium und Kupfer [CALSS]

Dartiber hinaus spielt die Oberflichenrauheit eine relevante Rolle. Eine glatte
Oberfliche minimiert die Scherbelastung, wihrend zu starke Rauheiten die
mogliche Kontaktfliche reduzieren und zu verbleibenden Hohlrdumen fihren.
Ist die Einebnung der Oberfliche so weit fortgeschritten, dass die verbleibenden
Hohlraume klein sind und nur noch eine linsenartige Form aufweisen, beginnen
signifikante Diffusionsvorginge iber die gesamte Kontaktfliche. Hierbei
kommt es zur Schrumpfung und weiteren Einformung der Hohlriume sowie zur
Bildung diinner Phasensiaume von AlLCu (8) und Al:Cus (y2). Als wesentliche
Triebkraft fir den dabet stattfindenden Materialfluss wird neben der chemischen
Potenzialdifferenz die Oberflichenkriimmung im Bereich der Einschniirung
genannt. Am Ende dieser Phase verbleiben kleine, kugelf6rmige Hohlraume
(Abbildung 13d), sodass die oberflichenbedingten Mechanismen des
Materialflusses an Wirkung verlieren. Wahrend des aullerdem fortschreitenden
Phasenwachstums kann das Auftauchen einer dritten Phase AlCu beobachtet
werden. Nachfolgend kommt es zu einem weiteren Anwachsen der Phasen
parallel zur Grenzfliche, wobei die AlsCuo-Phase die Grenzfliche tberschreiten
kann (Abbildung 13e—f). Bei hohen Temperaturen und langen Haltezeiten kann
letztendlich ein vollstindiges Verschwinden der Grenzfliche durch
Volumendiffusion und SchlieBen der letzten Mikrohohlriume erfolgen.
Triebkraft dafur ist die Minimierung der Oberflichenenergie. [CALSS8]
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Fir Temperaturen > 400 °C findet das Phasenwachstum deutlich beschleunigt
statt. So werden an diffusionsgeschweiliten Proben [GUO11] bei 400 bis 500 °C
bereits nach 45 min Phasendicken von 6 bis 16 um erreicht, wobei AlsCuy grof3e
Saume bildet, gefolgt von Al,Cu und AlCu, die eine maximale Dicke von 2 pm
aufweist. Zusitzlich ist eine Verinderung der Phasenabgrenzungen zu
ungleichmalligen, halbkreisférmigen Strukturen zu beobachten.

Abbildung 14: Phasenbildung nach 10 min Schweil3zeit bei a) 400 °C, b)
450 °C und ¢) 500 °C [GUOT11]

Fir weiter erh6hte Temperaturen zwischen 500 und 545 °C konnten in

Untersuchungen von Enjo et al. [EN]J79] Phasensiume von bis zu 50 um
innerhalb von 100 min erreicht werden. Hauptbestandteile waren hierbei Al.Cu
und ALCus sowie ein vergleichsweise kleiner AlCu-Saum. Pfeifer [PFE12]
konnte bei durch PVD hergestellten Diinnschichtproben fiir die Messung der
Leitfahigkeit einzelner Phasen keine Bildung von Al.Cus und Al;Cus bei einer
Wirmebehandlung mit 500 °C, sondern lediglich die Mehrphasenbildung mit
Anteilen von AlsCu und AlCu erreichen.

Bei der Limitierung des Aluminiumvolumens, zum Beispiel beim Bonden auf
eine diinne Al-Metallisierung, wird durch die schnellere Diffusion von Kupfer in
Aluminium das Aluminium vollstindig verbraucht [XU+11]. Hier dominiert im
weiteren Verlauf die Bildung der kupferreichen Phasen. Bei fortschreitender
Diffusion findet eine Umwandlung von ALCu (0) in AlCuy (y2) und eine
entsprechende Reduzierung der 6-Phasendicke bis hin zu einer vollstindigen
Umwandlung in Al4Cuy statt [XU+10]. Das an der Grenzfliche verbleibende,
chemisch stabile Aluminiumoxid befindet sich hierbei stets an der Grenzfliche
von ALCu (0) und AlCuy (y2), und die Diffusion findet tiber die Oxidlinie
hinweg statt [XU+11] [YIRO1]. Die dabei fortschreitende Migration der
verbleibenden Oxidlinie hin zum Kupfergrundwerkstoff verdeutlicht, dass die
Diffusion zwischen den Werkstoffen signifikant durch die Diffusion von Kupfer
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in Aluminium dominiert wird, vorausgesetzt die Oxidschicht wurde zuvor lokal
durchbrochen. Durch eine wihrend des Flgeprozesses eingebrachte
Umformung wird die Aktivierungsenergie fur Diffusionsvorginge aul3erdem,
wie fir andere thermisch aktivierte Vorginge, reduziert [XU+11]. Diese
Reduzierung betrug in [XU+10] circa 10 % im Vergleich zu Bimetallproben.

2.3.2 Zusammenfassung

Durch Festphasenfigeverfahren konnen Aluminium und Kupfer stoffschliissig
verbunden werden, ohne dass ein oder beide Flgepartner aufgeschmolzen
werden miissen. Fur die Verbindungsbildung ist eine initiale lokale Umformung
notwendig, um die Figepartner auf Atomabstand anzunihern wund
Diffusionsvorginge zu ermoglichen. Dies setzt mechanische Stabilitit der
Figepartner oder entsprechende Bauteilklemmung wihrend des Fligens voraus.

Die Bildung signifikanter Bereiche intermetallischer Phasen kann durch
vergleichsweise niedrige Fiigetemperaturen und kurze Prozesszeiten reduziert
beziehungsweise gesteuert werden. Bei erhohter Prozesstemperatur ist nur die
Bildung der Phasen AlCu, AlCu und AlCuy praxisrelevant beziehungsweise
nachweisbar. Fir das Versagensverhalten der Verbindungen ist neben den
Eigenschaften der Phasen der Verbleib der urspriinglichen Grenzfliche
beziehungsweise Oxidlinie zu berticksichtigen. Diese ist tiblicherweise zwischen
den kupferreichen Phasen AlCu und AliCuy zu finden beziehungsweise im
Ubergang zu ALCu, wenn AliCuy die Grenzfliche iiberschreitet.

Gegeniiber Schmelzschwei3verfahren sind hohere Prozesszeiten aufgrund der
reduzierten  Diffusionsgeschwindigkeiten anzunehmen, wobei Letztere
zusitzlich durch die Art des Energieeintrags beeinflusst werden. Zudem muss
das Annihern der Grundwerkstoffe in festem Zustand auf Atomabstand durch
hohe Anpressdriicke wihrend des Initialkontakts erzielt werden. In zahlreichen
Verfahren wird der Fugedruck mit einer lokalen Umformung bis hin zu einer
mechanischen  Vermischung der Figepartner verbunden, um die
Verbindungsbildung durch den zusitzlichen Form- und Kraftschluss zu
beschleunigen. Hierdurch kann es zu makroskopischer Schidigung der
Figepartner beziehungsweise signifikanter Verformung der Bauteile kommen.
Dies schrinkt die Eignung einiger Verfahren fir das Fiigen von Dinnblechen,
Folien oder Litzen ein. Zusitzlich ist aufgrund des Prozessprinzips ein partieller
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Verbleib von Oberflichenbestandteilen und Oxidresten in der Figezone
anzunehmen, was fur Festphasenfiigeverbindungen ohne aktive Vermischung
der Grenzfliche zu einem deutlichen Unterschied zwischen theoretischer und
realer Anbindungsfliche fihren kann.

2.3.3 Prozesstechnische Ansatze

Da im Gegensatz zu Schmelzschweil3verfahren bei Pressschweil3verfahren ein
fester oder teigiger Zustand der Grundwerkstoffe vorliegt, wird zusitzlicher
Figedruck beziehungsweise Umformung benétigt, um die Flgepartner auf
Atomabstand Oberflichenschichten
aufzubrechen. Die Umformung an der Grenzfliche kann durch eine

anzunihern und  passivierende
temperaturbedingte Reduzierung der FlieBspannung erleichtert werden. Der
hierfiir notwendige Warmeeintrag kann durch verschiedene Mechanismen wie
Reibung, Acoustic Softening (Ultraschall) oder Widerstandserwarmung realisiert
werden (vgl. Abbildung 15). Die Verfahren sind im Folgenden nach der Art der

Energiequelle gegliedert.

Figen durch Schweillen
Pressschweillen | | Schmelzschweil3en
|
| | | | | |
Entladungs- Reib- Ultraschall- || Kaltpress- Schock- || Widerstands-
schweillen schweillen schweillen || schweillen || schweillen schweillen

Abbildung 15: Einteilung der Pressschweil3verfahren in Anlehnung an
DINS8593

2.3.3.1 Ultraschall

Das Ultraschallschwei3en hat sich aufgrund seiner spezifischen Vorteile wie

kurze  Prozesszeiten, gute Automatisierbarkeit und Eignung  fur

das
Mischverbindungen etabliert. Der Energieeintrag erfolgt durch das Ubertragen

Litzenschweilungen bereits seit ILangem fur Schweillen  von

von hochfrequenten Longitudinal- oder Torsionalschwingungen durch den
Figedruck an die Grenzfliche, was zu einer lokalen Erwirmung aufgrund
innerer Reibung und Grenzflichenreibung fiihrt. Durch den lokal begrenzten
Wirmeeintrag kommt es nicht Ausbildung  eines

zur gemeinsamen
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Schmelzbades und somit zur Reduzierung der Phasenbildung in der Fiigezone.
In HRTEM-Untersuchungen [ZHA17] kann in Verbindungen ohne
erkennbaren Phasensaum die Bildung eines circa 10 nm groBlen Transition-
Bereichs nachgewiesen werden, auf dem der Stoffschluss basiert. Dartiber hinaus
kann im Bereich der Grenzfliche eine hohe Anzahl an Versetzungen und
Leerstellen nachgewiesen werden, was auf eine Verbindungsbildung durch
Severe Plastic Deformation (SPD) hindeutet. Fir grole Verbindungsflichen
sowie Materialstirken von > 2 mm ergeben sich jedoch Herausforderungen in
der gleichmiBigen Schalleinleitung sowie ein Risiko ubermiBiger
Werkstiickverformung und -schiadigung. Zhao et al. [ZHA13] analysierten den
Einfluss der Schweilparameter auf die Fligezonenausprigung von 1 mm starken
EN AW 6061-Blechen und Reinkupferblechen. Hierbei zeigt sich, wie in
Abbildung 16 dargestellt, ein typischer Verlauf der Trennkraft tber die
Schweil3energie.
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Abbildung 16: Verlauf der Trennkraft tiber die Schweillenergie und
zunehmende Materialverwirbelung an der Grenzfliche [ZHA13]
Wihrend es bei einem geringen Energieeintrag lediglich zu einer geringen
Verformung der Fiigezone und ebenfalls zu einer geringen Anbindung kommt,
fihrt  eine  starke  Erhohung der Energie 2zu  zunehmenden
Materialverwirbelungen, die zu einer Werkstoffschidigung fiihren koénnen.
Jedoch kommt es selbst bei hohem FEnergieeintrag nur zu maximalen

Phasenbreiten von 0,5 pm.

Wu et al. [WU+15] stellten beim Schweilen von Zellverbindern mit 3 Lagen
200 um  Aluminiumfolien auf vernickelte Kupferableiter bei geringem
Energieeintrag kaum Verformung der Grenzfliche fest, wihrend es bei mittleren
Schweillenergien zu einer starken Verformung und zum Aufrei3en der einzelnen
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Schichten kam. Fine grofiflichige Anbindung konnte nur durch einen

tberhohten Energieeintrag erreicht werden.

In [PET19] wurde die Positionierung von Kupfer als oberer Flgepartner
genutzt, um die Verformung und das Anhaften des Aluminiums an der
Sonotrode zu minimieren. Hierbei wurde die Schweilamplitude als signifikante
Einflussgrofle fir die resultierende Figezonentemperatur und resultierende
Verformung identifiziert. FEine Phasenbildung konnte nur bei hohen
Schweillenergien beobachtet werden, bei denen es jedoch zu einer
Werkstoffschadigung im Randbereich sowie einer starken
Querschnittsverringerung des oberen Blechs kam (vgl. Abbildung 17a). Im
Randbereich des Verbindungsbereichs wurden eutektische Erstarrungsbereiche
beobachtet. In den Schiadigungsbereichen hingegen ist eine nahezu vollstindige
Umwandlung des eingeschlossenen Aluminiums in kupferreiche Phasen zu
beobachten (Abbildung 17b, Ausschnitt A). Hier wird davon ausgegangen, dass
die  Aktivierungsenergie  fiir  Phasenbildung aufgrund der hohen
Versetzungsdichte in stark verformten Bereichen signifikant reduziert ist.
Dartiber hinaus fihrt die Umformung selbst zu einem zusitzlichen

Wirmeeintrag.

a

Abbildung 17: a) Einfluss der Amplitude auf die Verbindungsbildung; b)
Detailansicht des Diffusionsbereichs fir A = 85,5 um
Ahnliche Mechanismen der Riss- und Phasenbildung im Randbereich der
Schweillung bei Kupfer als oberer Fligepartner wurden auch durch Liu et al.
[LIU17] beobachtet. Durch konduktiv unterstiitztes Ultraschallschweillen
erreichten  Yang et al. [YAN15] die Bildung einer eutektischen
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Erstarrungsstruktur ab 1.500 A, wobei deutlich verbesserte Zugfestigkeiten
bereits bei 1.100 A erreicht wurden.

2.3.3.2 Elektrischer Strom und Magnetimpuls

Broda et al. [PET19] analysierten im Rahmen des IGF-Projekts 19036B die
Moglichkeiten, durch Widerstandsschweillen eine eutektische Schmelze an der
Grenzfliche zu erzeugen und diese fiir die Verbindungsbildung zu nutzen. Die
Schmelzebildung konnte innerhalb <500 ms erzielt werden. Durch die
beidseitige Widerstandserwarmung kommt es jedoch zu einer deutlichen
Querschnittsreduzierung des Aluminiumblechs und einem Versagen entlang
dieser. Essers et al. [ESS15] erzielten durch Widerstandsbuckelschweil3en und
eine  warmearme  Prozessfiihrung hohe  Trennkrifte an 1 mm-
Blechverbindungen und die Bildung eines eutektischen Phasensaums von etwa
2 um. Weiterfihrende Untersuchungen von Gintrowski et al. [GIN19] konnten
durch ein kraftgeregeltes Herauspressen hohe mechanische Festigkeiten bei

einer Restschmelzedicke von circa 10 um in der Fligezone erreichen.

Neben joulescher Stromwarme kann durch einen elektrischen Energieeintrag ein
elektromagnetischer Impuls generiert werden, um zwei leitfahige Materialien
zueinander zu beschleunigen. Wihrend des Magnetimpulsschweilens wird die
so auftretende Umformung an der Grenzfliche dazu genutzt, in kurzen
Prozesszeiten eine stoffliche Anbindung zu erzeugen. Der Wirmeeintrag
resultiert hierbei im Wesentlichen aus der hohen plastischen Deformation, die
gleichzeitig genutzt wird, um beschleunigt Diffusionsvorginge auszulosen. In
Untersuchungen durch Rebensdorf und Béhm [REB16] an verschiedenen
Materialkombinationen konnten fiir EN AW-1050 / CU OF Festigkeiten im
Bereich von 90% der Festigkeit des Aluminiumgrundwerkstoffs erzielt werden.

Raoelison et al. [RAO15] stellten als Hauptherausforderungen die Bildung von
Verwirbelungsbereichen — beziehungsweise ,, Taschen® mit ausgeprigten
Phasensidumen und die darin verlaufende Mikrorissbildung dar, die zuvor bereits
durch Wu et al. [WU+14] beobachtet wurden. Je nach Schwei3spannung wurden
hierbei, wie in Abbildung 18 dargestellt, Phasendicken von bis zu 30 um
festgestellt. Dartber hinaus wurde ein moglicher Schmelzefluss entlang der
Grenzfliche durch die Analyse der Bruchfliche erldutert, wodurch eine
Separierung der Grenzfliche vor der Erstarrung der Schmelze stattfindet.
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Abbildung 18: Materialverwirbelung und Phasenbildung an der Al-Cu-

Grenzfliche [RAO15]
Auch Gébel et al. [GOB10] fiihrten die Prisenz von Poren in der Nihe von
Materialverwirbelungen auf eine lokale Schmelzebildung zuriick. Faes und Kwee
[FAE16] analysierten die Grenzflichenmorphologie entlang der Schweiungen
und stellten die gréfiten Phasen- und Porenbildungen im Zentrum der
Schweillungen bei maximaler Verklammerung und Wellenbildung fest, wahrend
im AuBenbereich defektfreie Anbindungsbereiche ohne Phasensiume
beobachtet wurden.

Loureiro et al. [LOU10] stellten eine Vergro3erung von Materialverwirbelungen,
die zu groBlem Teil aus Kupfer und eigeschlossenen intermetallischen Phasen
bestehen, mit erhohtem Mischungsverhiltnis fest. Durch die hohe Umformung
wihrend der elektromagnetischen Beschleunigung eines
rotationssymmetrischen  Fugepartners auf den anderen bietet das
Magnetimpulsschweillen dhnlich dem Explosionsschweillen die Méglichkeiten,
Werkstiicke in kiirzester Zeit unter hoher Umformung zu fiigen. Obwohl hierbei
lediglich ein umformungsbedingter Wirmeeintrag stattfindet, werden durch die
hohen Umformgeschwindigkeiten schon in kurzen Seiten ausgepragte
Phasensdume gebildet, was auf eine starke Reduzierung der notwendigen
Aktivierungsenergien zuriickzufiihren ist. Marya et al. [MARO5] untersuchten die
Grenzflichenausprigung von magnetimpulsgeschweil3ten Aluminiumprofilen
und Kupferzylindern. Bei erh6hter Kollisionsgeschwindigkeit wurde neben einer
verbesserten Anbindung eine ausgeprigte Schmelzebildung in den Bereichen mit
maximaler Beschleunigungsstrecke beobachtet.
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2.3.3.3 Reibung
2.3.3.3.1 Reibschweil3en

Durch ~ Rotationsreibschweilen ~ koénnen — in kurzer  Prozesszeit
Mischverbindungen ohne Aufschmelzen der Grundwerkstoffe erzeugt werden,
sofern mindestens einer der Fuigepartner die Werkstiickrotation erlaubt. Durch
hohe Rotationsgeschwindigkeiten an der Grenzfliche kommt es wahrend der
Reibphase zu einer Plastifizierung der umgebenden Bereiche, die wihrend der
Stauchphase in Form einer Schweillwulst aus der Fiigezone verdringt werden.
Eine Prozessvariante fir nicht rotationssymmetrische Filigepartner bietet das
Linearreibschweillen, bei dem ein Flgepartner unter einer oszillierenden
Bewegung und hoher Axialkraft auf den fest eingespannten Fligepartner gepresst
wird. Auch hier kommt es wiahrend des Stauchens zum Austrieb des

plastifizierten Materials.

Wei et al. [WEI15] konnten beim Rotationsreibschweillen von Aluminium-
Kupfer-Proben die Bildung der Phasen Als«Cug und AlCu mit einer Gesamtdicke
von bis zu 10 um feststellen. Erstarrungsbereiche oder Poren konnten hingegen
nicht beobachtet werden. Sahin [SAHI10] stellte ebenfalls signifikante
Phasenbereiche an ) 10-mm-Schweilungen fest sowie einen Abfall der
Trennkrifte bei Erhoéhung der Schweillzeit und des Stauchdrucks aufgrund
erhohter Phasensaumdicken.

Bhamii et al. [BHA12] stellten Verbindungen durch Linearreibschweil3en her.
Durch das Herauspressen aufgeschmolzener Bereiche konnte eine groBflichige
Anbindung ohne signifikante Phasensdume an der Grenzfliche erzielt werden.
Resultierend daraus ergeben sich aulerdem gute Zug- und Biegefestigkeiten mit
einem Versagen im Aluminiumgrundwerkstoff sowie eine hohe elektrische
Leitfahigkeit. Wanjara et al. [WAN11] stellten beim Linearreibschweillen in
Abhingigkeit  der  Prozessparameter  signifikante  Einschlisse  von
Kupferpartikeln sowie die Bildung einer wellenférmigen Grenzfliche fest.

Insgesamt zeigt das Verfahren eine gute FEignung fir groB3flichige
Verbindungen, es bedingt jedoch eine hohe Bauteilstabilitit, damit der Reib- und
Stauchdruck nicht zu einer Bauteilschidigung fithren. Dartiber hinaus miissen

die Bauteile bestimmte Mindesteinspannlingen aufweisen, um die Rotation oder
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Vibration ubertragen zu koénnen, sodass die verarbeitbaren Geometrien auf

massive, wenig komplexe Teile eingeschrinkt sind.

2.3.3.3.2 Riuhrreibschweil3en

Wihrend des Rihrreibschweilens kommt es durch den Kontakt von einem oder
beiden Fiigepartnern mit einem rotierenden Werkzeug zu einem reibbasierten
Wirmeeintrag sowie einer lokalen Umformung beziehungsweise einer
Vermischung der Grundwerkstoffe. So konnen Linienverbindungen im
Stumpfstol sowie im UberlappstoB gefiigt werden. Durch die hohen
Umformgeschwindigkeiten wihrend des Prozesses findet eine Vermischung der
Werkstoffe iiber die Grenzfliche hinweg ohne Aufschmelzen statt. Die hohe
plastische Deformation begtinstigt die Diffusion an der Grenzfliche durch die
Senkung der benotigten Aktivierungsenergie. Innerhalb der Grundwerkstoffe
kommt es durch dynamische Rekristallisation zu einer Kornfeinung und

entsprechend vorteilhaften Mikrostruktur in der spateren Schweil3naht.

Gould [GOU11] ordnet das Rithrreibschweilen den schmiedeartigen Prozessen
zu, in denen sowohl mechanisch bedingte Umformung als auch Erwirmung zu
den  Anbindungsmechanismen  beitragen. Wihrend der reibbasierte
Wirmeeintrag die FlieBspannung herabsetzt, konnen mit reduzierter Kraft hohe
Dehnraten erzeugt werden, die zu drei Effekten an der Grenzfliche fithren:

1. Oberflichenreinigung: Die lokale Umformung fihrt zum Verdringen von
Verschmutzungen und zur Anniherung der Kontaktflichen, was durch die
erhohte Temperatur verstarkt wird.

2. Thermische Auflésung von Oxidresten/Verschmutzungen: Nach der
umformungsbedingten Verbindungsbildung an der Grenzfliche verbleiben
noch Oxid- und Verschmutzungsfragmente, die in Abhingigkeit der
Temperatur und Loslichkeit im Grundwerkstoff in diesen eingebaut werden
kénnen.

3. Aufbrechen der Grenzflichenschicht: Aus den ersten beiden Effekten
resultiert eine Grenzflichenschicht mit zahlreichen Versetzungen und
Fremdeinschliissen. Je nach Temperatureinwirkung kénnen Kiristallerholung
und Rekristallisation zu einer Homogenisierung des Bereichs und einer

weiteren Verbesserung der Verbindungseigenschaften fiihren.
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Bei Mischverbindungen sind fir einen gleichmifigen Materialfluss und eine
fehlerfreie Anbindung der Fugepartner die unterschiedlichen physikalischen
Eigenschaften der Werkstoffe zu berticksichtigen. Im Besonderen ist durch die
Prozessfithrung ein Ausgleich der FlieBspannungsdifferenz erforderlich, was in
der Regel durch die Positionierung des Werkzeugs erfolgen kann.

Stumpfstoflverbindungen

Im Stumpfstof3 von Aluminium und Kupfer findet iiblicherweise ein Versatz des
Werkzeugs hin zum Aluminium statt [ZHA15] [GEN11], um einerseits die
Werkzeugbelastung zu reduzieren und andererseits die Bildung intermetallischer
Phasen durch das aktive Einriihren von Kupfer zu verringern. Untersuchungen
von Xue et al. [XUE10] weisen jedoch auf die vorteilhafte Wirkung dinner
Phasensiume, bestehend aus AlsCuy und Al Cuy, hin. Fiur die Dicke von circa
1 um ergibt sich der Untersuchung nach eine Zugfestigkeit von 210 MPa
aufgrund der Partikelverstirkung.

B, /i P ; 2
Abbildung 19: REM-Aufnahme der FSW-Rihrzone [XUE10]

Bei einer Positionierung des Werkzeugs mittig zur Stokante kommt es zu

hoheren Schweilltemperaturen und zu Hohlraumbildung zwischen den
Scherbereichen, da Aluminium wahrend der Plastifizierung des Kupfers stark
erwiarmt und die FlieBspannung entsprechend weit reduziert wird. So konnten
bei Liu et al. [LIU11] lediglich geringe Zugfestigkeiten bei gleichzeitig
ausgepragter Phasenbildung erreicht werden. In weiteren Untersuchungen
[LIU12] mit einem Aluminiumdeckblech wurden sowohl Versatz als auch

Drehzahl verindert. Sowohl fiir einen Versatz des Werkzeugs zur
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Aluminiumseite als auch fiir eine Reduzierung der Drehzahl wurde eine
Verfeinerung der resultierenden Mischstruktur an der Grenzfliche beobachtet.
Im Gegensatz dazu kam es bei geringem Versatz zum Herauslosen von grof3en
Kupferfragmenten und bei Erhéhung der Drehzahl zur Fehlerbildung. Ouyang
et al. [OUYO00] stellten bei EN AW6061/CWO004A-StumpfstoBverbindungen
mit einer Dicke von 12,7 mm einen hohen Anteil an intermetallischen Phasen
sowie dendritischen Erstarrungsstrukturen in der Rithrzone fest. Wihrend des
Prozesses wurden aluminiumseitig bis zu 580 °C gemessen, was entsprechend
tber dem eutektischen Punkt liegt. Es ist daher von der Bildung einer
eutektischen Schmelze innerhalb der Rihrzone auszugehen, jedoch ebenso von
einer verinderten Erstarrung und Bildung weiterer Phasen aufgrund der
Konzentrations- und Temperaturbeeinflussungen durch den fortschreitenden
Materialtransport um den Schweilstift. Galvao et al. [GAL12] untersuchten den
Einfluss der Positionierung von Gleich- und Gegenlaufseite beim FSW von EN
CW024A/AW5083. Hierbei wurde beim Gleichlauf von Werkzeugrotation und
-vorschub auf der Kupferseite ein erhOhter Materialtransport in den
Aluminiumwerkstoff festgestellt, wahrend es im entgegengesetzten Fall zu einer
starken Gratbildung und Querschnittsreduzierung des Aluminiumbleches durch
den erhohten Materialfluss auf der Aluminiumseite kam. Zusammenfassend ist
tir StumpfstoBverbindungen zu beachten, dass der Materialfluss méglichst auf
die Aluminiumseite begrenzt werden muss, um das Herauslésen von

Kupferfragmenten und die daraus resultierende Phasenbildung zu begrenzen.

Uberlappverbindungen

Wiahrend des Rihrreibpunktschweilens von Mischverbindungen im
UberlappstoB3 ergeben sich abhingig von der Positionierung der Bauteile und der
Gestaltung des Werkzeugs ebenfalls verschiedene Effekte. Mit dem Ansatz einer
verringerten Werkzeugbelastung und der Reduzierung der maximalen
Prozesstemperatur findet ein Grofteil der in der Literatur beschriebenen
Untersuchungen mit der Bearbeitung des Aluminiums als obenliegendem
Figepartner statt. Ohne Eintauchen in den unteren Fugepartner wurde in dieser
Konfiguration fir 4 mm EN AW1050-Bleche auf 2 mm EN CWO008A-Bleche
durch Marstatt et al. [MAR17] das Erreichen einer Sittigungstemperatur von
390°C ab 2300 U/min festgestellt. Bei Linienverbindungen hat die
Eintauchtiefe des Werkzeugstiftes in den unteren Fugepartner jedoch einen
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groB3en Einfluss auf Temperatur, Phasenbildung [ELR05] und Makrostruktur in
der Figezone [BER15], wie auch in Abbildung 20 dargestellt. Durch das
Eintauchen in den Kupferwerkstoff kann die Vermischung der beiden
Werkstofte gezielt beeinflusst werden. Jedoch kommt es beim aktiven Verrtihren
des Kupfers zu einem nach oben gerichteten Materialfluss (Abbildung 20c—d)
durch das Anhaften am Werkzeug, was die Bildung eines Hooking-Defekts
verursacht, der je nach Aluminiumlegierung unterschiedliche Abhingigkeiten
von den Prozessparametern zeigt [BIS12].

200 0pm 2000pm
— —_—

b 2000pm d 2000pm

Abbildung 20: Querschliffe von 2 mm EN AW1050/2 mm CWO004A
Ubetlappverbindungen, Werkzeug: Stehende Schulter, Variation der Stiftlinge
a) 2 mm, b) 2,2 mm, ¢) 2,4 mm, d) 2,6 mm, n = 5.000 U/min,

v = 750 mm/min; F, = 3 kN
Es wird davon ausgegangen, dass in dem Bereich, in dem das Kupfer aktiv durch
das Werkzeug bearbeitet wird, die resultierende Temperatur aus Reibung und
plastischer Deformation so hoch wird, dass sie sich der Schmelztemperatur des
Aluminiums nihert. Akbari et al. [AKB12] stellten bei Uberlappverbindungen
mit Kupfer als oberem Fligepartner eine um 26 % erhohte Spitzentemperatur in
der Figezone gegentiber dem entgegengesetzten Fall bei ansonsten gleichen
Bedingungen fest. Die FlieBspannung reduziert sich hierbei soweit, dass es nicht
mehr zu einer Extrusion des Materials um den Stift kommt. Der Materialfluss
wird unterbrochen und es bilden sich Hohlraume um die stark plastifizierten,
eingezogenen Kupferbereiche auf der Gegenlaufseite. Wie in Xue et al. [XUE11]
wurde bei den Zugversuchen eine signifikante Reduzierung der
Scherzugtrennkraft bei Positionierung des Hooking-Defekts hin zur belasteteren
Aluminiumseite festgestellt. Dies ist einerseits auf die Hohlraumbildung und
andererseits auf die Reduzierung der verfiigbaren Querschnittsfliche des
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Aluminiumgrundmaterials zuriickzuftihren. Saeid et al. [SAE10] bemerkten bei
einer Erhoéhung der Vorschubgeschwindigkeit das Erreichen eines
Trennkraftmaximums und einen anschlieBenden erneuten Abfall der Werte
durch eine Verminderung des vertikalen Materialflusses auf der Gegenlaufseite.
Bei langsamem Vorschub hingegen kam es zu einer Bildung von Mikrorissen im
Bereich der vermehrt eingerihrten Kupferpartikel aufgrund der hoheren
Prozesstemperatur.

Galvao et al. [GAL12] schweiten Uberlappverbindungen von EN CW024A
und EN AW5083 bezichungsweise AWO6082 mit konventioneller
Werkzeugaustithrung und beobachteten mit Kupfer als oberem Fugepartner
eine statke Durchmischung der Werkstoffe, wodurch es jedoch zu einer
signifikanten Bildung von Hohlriumen und Phasensiaumen in der Rithrzone kam
(Abbildung 21). Der Vergleich der beiden Aluminiumlegierungen bei ansonsten
gleichen Prozesseinstellungen verdeutlicht dariiber hinaus das bessere
FlieBverhalten — der  Oxxxer-Legierungen bei vergleichsweise —hohem
Wirmeeintrag,.

Shoulder Zone

(c) (d)

Abbildung 21: Ausbildung der Fiigezone in Ubetlappverbindungen mit Kuper
als oberem Fugepartner [GAL12]

Fir  Uberlappverbindungen mit konventioneller ~Werkzeugausfiihrung

(rotierende Werkzeugschulter und signifikante Bearbeitung des unteren

Figepartners durch den Stift) lisst sich ausgehend von Ergebnissen der

bisherigen Untersuchungen festhalten, dass die aktive Vermischung an der

Grenzfliche differenziert betrachtet werden muss. Zum einen bewirkt der
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Materialtransport um den Stift und unterhalb der Schulter eine mechanische
Verzahnung des unterschiedlichen Werkstoffs und trigt somit bereits zu einer
form- beziehungsweise kraftschliissigen Verbindung bei. Dariiber hinaus
begiinstigt die hohe Umformung an der Grenzfliche Diffusionsvorginge, die
fir eine stoffschlussige Verbindung essenziell sind. Zum anderen fithrt eine
erthéhte Durchmischung der Grundwerkstoffe zu einer erheblichen
Phasenbildung und zu Anbindungsfehlern. Insbesondere der vom Schwei3stift
bedingte, vertikale Materialfluss kann zum Herauslosen von vergleichsweise
heilen Kupferfragmenten aus dem Kupferscherbereich fiihren. Werden diese
unabhingig von der Positionierung der Flgepartner durch den
Aluminiumscherbereich transportiert, kommt es zu einer
Temperaturiberh6hung im Aluminium. Auf diese Weise werden ausgepragte
Ditfusionsprozesse von Kupfer in das umflieBende, stark erhitzte Aluminium
begtinstigt, die zu einer Ausbildung von schichtférmig aufgebauten, groB3en
Fragmenten (vgl. Abbildung 22) fihren. Diese bestehen vorrangig aus
kupferreichen intermetallischen Phasen. Eine weitere Umformung dieser
Fragmente ist entsprechend erschwert und kann zu einer Hohlraumbildung
fihren, da sie als Hindernisse im Materialfluss wirken.

ks |

- A e
Abbildung 22: a) Lichtmikroskopische Aufnahme eines kupferreichen
Fragments; b) REM-Aufnahme eines Fragments mit Rissbildung im
Aluminium [SAE10]

Zusammenfassend ist eine hohe Durchmischung der Werkstoffe tendenziell mit
Unregelmilligkeiten im Anbindungsprozess verbunden. Dartiber hinaus bietet
die Prisenz von grof3en Bereichen intermetallischer Phasen und Mikrorissen eine
nachteilige Ausgangssituation fiir elektrische Anwendungen. Da ausgehend von
konventionellen Figetechnologien wie Loten und Schraubverbindungen die
Uberlappverbindung eine Standardanwendung darstellt, ist fiir derartige
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Verbindungen trotz des Ziels einer stoffschlissigen Anbindung tber eine grof3e
Flache der Anteil des vertikalen Materialflusses zu minimieren.

Einen Losungsansatz fir die beschriebenen Herausforderungen bietet das
Schulterreibschweilen beziechungsweise Hybrid Friction Diffusion Bonding
(HFDB), das von Roos [ROO10] entwickelt wurde: Fir dinne Bleche und
Folien sowie fiir artgleiche und artfremde Verbindungen konnen auch
Werkzeuge ohne Stift eingesetzt werden (vgl. Abbildung 23). Die Anbindung
wird dabei ohne aktive, vertikale Vermischung der Werkstoffe, sondern
vorrangig durch Diffusionsvorginge an der Grenzfliche erzielt. Hierbei
begtinstigen der unter der Schulterfliche erzeugte Materialfluss, der wirkende
Figedruck sowie der reibbasierte Warmeeintrag ein FErreichen der
Aktivierungsenergie fiir Diffusionsvorginge. Jedoch muss die Prozesskontrolle
bei Kombinationen aus Drehzahl und Vorschub, die eine hohe Temperatur
erzeugen, genau erfolgen, da Materialstirken von 0,4 bis 1,4 mm unterhalb des
HFDB-Werkzeugs schneller plastifizieren als dickere Bleche. Es kommt somit
bei einer Kraftregelung schneller zum Eintauchen des Werkzeugs in die Bleche
bezichungsweise zu Anhaftungen am Werkzeug, wenn das gesamte,
verbleibende Material des oberen Fiigepartners unterhalb des Werkzeugs in den

Materialfluss einbezogen wird.

—

Nacheilende Seite _ Vorschubrichtung Voreilende Seite
DIS-AR-ABB-HFD-019 1mm
Abbildung 23: HFDB-Verbindung von 0,3 mm EN AW7075/AW2024
[ROO10]

Durch diese Verfahrensvariante konnen auch Mischverbindungen ohne
signifikanten vertikalen Materialfluss hergestellt werden. Da jedoch die
Tiefenwirkung des Materialflusses durch die Temperaturabhingigkeit des
Reibungskoeffizienten und das FlieBverhalten der Werkstoffe begrenzt sind,
konnen im Vergleich zu konventionellen Uberlappverbindungen nur
vergleichsweise geringe Materialstirken gefligt werden. Bis zu welchem Bereich
die Anwendung des HFDB sowohl fiir artgleiche als auch artfremde

Kombinationen ausgedehnt werden kann, ist derzeit nicht untersucht.
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Punktverbindungen

Rihrreibpunktschweillen beziehungsweise Friction Stir Spot Welding (FSSW)
konnte in den letzten Jahren besonders fir die Anwendung in der
Karosseriefertigung an Bedeutung gewinnen. So kénnen Verbindungselemente
wie Niete durch das stoffschliissige Fligen im Ubetlappstol3 eingespart werden.
Entsprechend finden zahlreiche wissenschaftliche Untersuchungen an
relevanten Aluminiumlegierungen der 5xxxer- und Oxxxer-Legierungsgruppen
statt. Die Besonderheit im Vergleich zu Linienverbindungen besteht im Entfall
der Gleich- und Gegenlaufseite. An Bedeutung gewinnen stattdessen die
Eintauchgeschwindigkeit sowie das Verweilen des Werkzeugs. Dartiber hinaus
wird in verschiedenen Untersuchungen eine Eintauchtiefe in den unteren
Fugepartner von etwa 30 % der Blechdicke empfohlen, um bei gleichartigen
Verbindungen eine hinreichende Festigkeit zu erzielen [YAN10]. Ahnlich wie
bei Uberlapplinienverbindungen ist die Ausprigung des Hooking-Defekts zu
berticksichtigen, der fur gleichartige Verbindungen die Festigkeit durch die
Prasenz von Oxidlinien in diesen Bereichen herabsetzt. Gleichzeitig kommt es
im Austauchbereich des Werkzeugs zu einer Querschnittsverringerung in der
Figezone, die durch die umgebenden Verbindungsbereiche nur bedingt
ausgeglichen werden kann [LEO16]. Besonders fur Mischverbindungen wird
eine Anbindung bei hohen Differenzen der FlieBspannung im Wesentlichen
durch den Formschluss im Bereich des Hookings erzeugt. In diesen Bereichen
kann auch ein Stoffschluss beobachtet werden, jedoch kam es hier bei
Untersuchungen von Liyanage et al. [LIY09] auBerdem zu einer Bildung
intermetallischer Phasen, Mikrorissen und einem resultierenden Versagen der
Proben an der Grenzfliche.

Eine Alternative bietet auch hier der Einsatz stiftloser Werkzeuge. Bakavos et al.
[BAK11] demonstrierten anhand verschiedener Ausfihrungen stiftloser
Werkzeuge den komplexen Materialfluss und die Eignung des
Schulterreibschweil3ens fiir das Fiigen von 1 mm dicken EN AW6111-Blechen.
Durch die reduzierte Querschnittsverringerung und die feinkérnige Struktur des
Schweil3gutes konnten hohe Zugfestigkeiten erreicht und die Ausprigung von
Hooking-Defekten  verringert, jedoch nicht verhindert werden. In
Untersuchungen von Cox et al. [COX14] an 1 mm dicken EN AW6061-Blechen
wurde die Reduzierung der Scherfestigkeit durch hohe Prozesstemperaturen
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begrindet, bei denen es zu mehreren Rotationen der gesamten Fiigezone
aufgrund der verringerten FlieBspannung kommt. Die Ausbildung von
Hooking-Defekten konnte lediglich fir hohe Drehzahlen beobachtet werden.
Zlatanovic et al. [ZLA20] konnten durch einen kraftgeregelten Schweil3prozess
und ein konvexes Werkzeugdesign 4 Lagen von 0,3 mm EN AW 5754-Blechen
mit reduzierten Verformung und ohne Ablosen der obersten Lage fligen. Dabei
wurde festgestellt, dass die Mikrostruktur in der Flgezone stirker durch die
hohen Dehnraten und daraus resultierende Kaltverfestigung dominiert wird als
durch die thermische Entfestigung durch Erhohung der Drehzahl. So wurden
fur Drehzahlen bis 2.500 U/min bezichungsweise Dehnraten bis 400 s™ geringe
KorngroBen sowie erh6hte Mikrohdrtewerte nachgewiesen wihrend es dartiber
zu signifikantem Kornwachstum und einer verstirkten Abgrenzung der
Figezone kam (vgl. Abbildung 24).

2000 RPM

.___

Abbildung 24: Draufsichten und Querschnitte in Abhangigkeit der Drehzahl
[Z1.A20]
Das Rithrreibpunktschweil3en von Aluminium und Kupfer ist im Vergleich zur
Kombination verschiedener Aluminiumlegierungen, Magnesium oder Stahl
beziechungsweise deren Mischverbindungen bisher wenig untersucht. Siddarth et
al. [SID17] analysierten die Gratbildung und Oberflichenstruktur des
Austauchbereichs von 1,5 mm EN AW5082-/C10100-Verbindungen. Ozdemir
et al. [OZD12] variierten die Eintauchtiefe von 3-mm-Verbindungen und
stellten eine Verbesserung der Festigkeiten beim erhohten Eintauchen in den
Kupferwerkstoff fest. Heidemann et al. [HEI13] analysierten den Einfluss der
Drehzahl beim FSSW von 1,5 mm und stellten bei erh6hten Festigkeiten die
Prisenz eines in den Figebereich des Stifts extrudierten Kupferrings fest.
Mukuna et al. [MUKI15] beobachteten an 3-mm-Verbindungen ebenso die
gleichmifige Ausbildung eines Kupferrings in der Grenzfliche durch vertikalen
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Materialfluss (vgl. Abbildung 25). Was dartiber hinaus auffillt, ist die starke
Querschnittsverringerung des Aluminiumblechs, die fiir die Anwendung dieser
Anordnung in elektrischen Verbindungen nachteilig ist.

D1 = 675.89

Cu-Ring / s

SEM H\I; -ZD kv WD: 15.00 mm | L i VEGA3 TESCAN
SEM MAG: 32 x Det: SE 1 mm University of Johannesburg

Abbildung 25: Ausbildung eines Kupferrings in der Fiigezone [MUK15]

In Untersuchungen durch Shen et al. [SHE14] an EN AW5083/EN CW024A
kam es zur Bildung einer eutektischen Erstarrungsstruktur mit zahlreichen
Ausscheidungen, die mit einer ternir-eutektischen Reaktion im System Al-Mg-
Cu begrundet wurde. Eine systematische Nutzung dieses Effekts fand jedoch
nicht statt.

Zusammenfassend besteht die zentrale Herausforderung fir FSSW-
Verbindungen in der Abstimmung zwischen der maximalen Verformung der
Figepartner durch hohe Eintauchtiefen oder Stiftlingen und dem Erreichen
hinreichender Diffusionsvorginge an der Grenzfliche.

2.3.3.4 Fiigen von Kabel-Ableiter-Verbindungen

Eine besondere Herausforderung fiir das Fugen von Aluminium und Kupfer
stellt das Verbinden von Aluminiumlitzen und Kupferableitern dar. In
zahlreichen Anwendungen werden Kupfer- durch Aluminiumlitzen substituiert,
um Materialkosten und -gewicht zu sparen. Aufgrund des Kriechverhaltens von
Aluminium und der isolierenden natiirlichen Oxidschicht missen angrenzende
Schraub- und Steckverbindungen trotzdem in Kupferbauweise bestehen bleiben,
um einen Abfall der Verbindungskraft unter thermischer Beanspruchung zu
vermeiden. Somit ergibt sich in zahlreichen Anwendungsbereichen der
Leistungstbertragung die Notwendigkeit der artfremden Kontaktierung der

Kabel und der Kontaktelemente in Form von Blechen, Hulsen oder
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Rohrkabelschuhen. Hierbei muss neben der Verbindung der artfremden
Grundwerkstoffe auch eine stoffschlussige Verbindung der Einzeldrihte
beziehungsweise eine gleichférmige Stromeinleitung iiber den Kupferkontakt
ermoglicht werden. Dies kann einerseits durch ein Aufbrechen der
Oxidschichten zwischen den Einzelkabeln und der Herstellung der
Querleitfahigkeit bei einer seitlichen Verbindung oder durch die stirnseitige
Verbindung erzielt werden.

Ein etabliertes Verfahren fiir die Herstellung einer Uberlappverbindung stellt das
Ultraschallschweillen dar. Durch den Eintrag longitudinaler oder torsionaler
Schwingungsenergie [TEL14] [REG17] werden die Aluminiumdrihte durch
innere Reibung erwarmt, Oxidschichten aufgebrochen und die Litze durch den
Figedruck kompaktiert beziehungsweise stoffschliissig mit einem Kontaktteil
verbunden. Als Herausforderung ist hier im Besonderen eine vollstindige
Kompaktierung des Aluminiumkabels zu sehen, um eine gleichmiBige
Stromeinleitung in den Ableiter zu gewihrleisten. Des Weiteren wurden
innerhalb der letzten Jahre verschiedene stoffschlissige Fiigeverfahren zur
stirnseitigen Verbindung von Kabeln und Kontaktelementen entwickelt, die
hauptsichlich das Ziel der Herstellung einer querleitenden Verbindung der
Einzeldrihte am Litzenende verfolgen. Gleichzeitig kommt es zu einer
Anbindung des Kontaktelements an der Stirnseite oder Mantelfliche des
kompaktierten Kabelbereichs. Die Verbindung kann zum Beispiel durch
reibbasierte Prozesse (vgl. Abbildung 26) tber Rotationsreibschweil3en eines
verpressten  Kabels mit einem Kontaktelement [AUTO0], durch
Rithrreibpunktschweil3en einer auf ein zuvor kompaktiertes [INEX16] [REG17]2
oder unkompaktiertes Kabelende positionierten Kappe [NEX14] sowie durch
das Ruhrreibschweilen des Litzenendes in einer Hilse [INN14] hergestellt

werden.
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Abbildung 26: Ubersicht stirnseitiger Fiigetechnologien: a)
Rotationsreibschweilen mit Hilse [AUTO00], b) Rihrreibpunktschweillen mit
Kappe [NEX14|, ¢) Rihrreibpunktschweillen mit Hilse [INN14]
Dartber hinaus kann eine Verbindung der Kabel auch durch den Einsatz eines
Zusatzwerkstoffes erreicht werden. Beispiele sind Plasmal6ten des Litzenendes
in einer Hulse, die gleichzeitig durch das Lot verschlossen wird [GEBO0G],
Kaltgasspritzen [SIE09] oder Verzinnen innerhalb eines Kabelschuhs [AUT13].

2.4 Figen im Grenzbereich durch eutektische Aufschmelzung

2.4.1 Eutektische Erstarrung

Da zahlreiche Zweistoffsysteme eine vollstindige Unloslichkeit im festen
Zustand aufweisen, entstehen im festen Zustand in vielen Systemen zwei
Phasen, wobei es oft zum Zerfall der Schmelze in fast reine Komponenten der
Stoffe A und B kommt. Geschieht dies gleichzeitig bei einer bestimmten
Materialkonzentration ci, wird von einer eutektischen Erstarrung gesprochen
[ILS16]. Im Gegensatz zu anderen Zusammensetzungen findet die Erstarrung
am eutektischen Punkt nicht intervallf6rmig statt. Stattdessen weist eine
eutektische Zusammensetzung eine Erstarrung wie ein Reinstoff bei einer
Temperatur Tr auf, die jedoch unterhalb der Solidustemperatur der enthaltenen
Reinstoffe liegt. Da keine vollstindige Loslichkeit im festen Zustand vorliegt,
kommt es gleichzeitig zur Bildung zahlreicher Kristallisationskeime mit der
Zusammensetzung der reinen Komponenten A und B. Hierbei entsteht ein
Haltepunkt in der Abkuhlkurve, da sich die Temperatur am
Gleichgewichtspunkt der drei vorhandenen Phasen (Schmelze, A, B) erst weiter
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andern kann, wenn die gesamte Schmelze erstarrt ist. Da die Kristallisation
schneller als bei jeder anderen (nicht eutektischen) Zusammensetzung des
Systems erfolgt, behindern sich die Keime gegenseitig im weiteren Wachstum.
Resultierend daraus entsteht ein typisches feinkorniges Gefiige mit einer
lamellenartigen Erstarrungsstruktur, wie in Abbildung 27 dargestellt. [BAR12]
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Abbildung 27: Lamellare Erstarrung einer eutektischen Legierung [ILS16]

Eine relevante Grofle fur die Beurteilung der Erstarrungsstruktur von
regelmilligen Eutektika stellt der Lamellenabstand dar, der sich je nach
Wachstumsgeschwindigkeit der Kristalle und Unterktihlung der Schmelze ergibt.
Dabei versucht das System, ein energetisches Gleichgewicht zwischen
Diffusionsweg und notwendiger Grenzflichenenergie zu erreichen. Bei kleinem
Lamellenabstand sind die Diffusionswege kurz. Das heillt, wenn es bei der
Erstarrung der dargestellten Phase « zur Anreicherung der davor befindlichen
Schmelzeschicht mit Phase 8 kommt, kann der Konzentrationsunterschied vor
der Erstarrungsfront durch Diffusion vergleichsweise schnell ausgeglichen
werden, wie die Pfeile in Abbildung 27 illustrieren. Jedoch ist hierbei eine hohe
Grenzflichenenergie zwischen o und B aufzuwenden. Eine gleichmalig
lamellare eutektische Erstarrung findet hierbei statt, wenn die beteiligten Phasen
dhnliche Schmelzentropien und Volumenanteile aufweisen [MUR13]. Neben der
lamellaren  Erstarrungsstruktur treten fiir Metall-Eutektika aullerdem
faserférmige Erstarrungsstrukturen auf, wenn der Anteil einer Komponente
kleiner als 0,3 ist. Fur Metall-/Nichtmetall- oder Halbmetall-Eutektika konnen
hingegen unregelmiBige, facettierte Strukturen beobachtet werden [SOUOO].

Bei Konzentrationen mit ¢ < ce findet wie in Abbildung 28 am Beispiel des
Systems Al-Cu dargestellt wahrend der Erstarrung fortschreitend ein

48



2 Stand der Technik

Ausscheiden der Phase o aus der Schmelze beziehungsweise dem
Zweiphasengebiet statt. Kurz nach Erstarrung liegt die vorhandene
Konzentration des Stoffes B in den a-Ausscheidungen vollstindig gelost vor. Da
die Loslichkeit von B in A mit sinkender Temperatur abnimmt, werden bei
fortschreitender Erstarrung und Erreichen der Loslichkeitslinie Teile der
Komponente B aus dem Mischkristallgitter ausgeschieden. Der erstarrende
Mischkristallbereich ~ befindet sich somit immer gerade so an der
Loslichkeitsgrenze. Die Ausscheidung aus dem tbersattigten Mischkristall findet
in der festen Phase durch Diffusion statt und lauft somit vergleichbar langsam
ab. Die Ausscheidungen setzen sich dabei in kleinen Mengen bevorzugt an

energetisch glinstigen Stellen wie Korngrenzen oder Versetzungen ab.
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Die Restschmelze reichert sich durch die zuvor beschriebenen Vorginge bis zum
Erreichen der eutektischen Konzentration cg kontinuierlich mit Stoff B an. Die
Liquidustemperatur bei der Zusammensetzung sinkt entsprechend der
Liquiduslinie und die Schmelze erstarrt bei Erreichen der eutektischen
Temperatur sekundir. Dies wird als Erstarrung in unter- oder hypoeutektischer
Zusammensetzung  bezeichnet. Der gleiche Effekt kann fir dber-
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beziehungsweise hypereutektische Zusammensetzungen beobachtet werden
[ILS16].

In diesen Fallen kann auch der Transport von Restschmelze vor der erstarrenden
Front einen Einfluss auf den Lamellenabstand haben, da es durch die Schmelze
zu einer Scherbelastung der Lamellenzwischenriume kommt. Wihrend es bei
nahezu eutektischer Zusammensetzung nur zu einem geringen Einfluss kommt,
konnen die Lamellenabstinde in hypoeutektischen Zusammensetzungen
deutlich vergroBert und in hypereutektischen Zusammensetzungen sowohl
vergroBBert als auch verringert werden [LEEO5]. Dartiber hinaus kann die
Prisenz von Verunreinigungen oder weiterer Legierungselemente zu einem
Aufbrechen der eutektischen Erstarrungsfront und der Bildung zellularer
Strukturen mit einer Ablagerung der Fremdelemente an den Zellwinden fiithren.
Weicht die Zusammensetzung der Schmelze Xo, wie in Abbildung 29 dargestellt,
statk von der eutektischen Zusammensetzung Xg ab, kommt es bei der
Temperatur T zunichst zum Erstarren A-reicher Konzentrationen in Form von
a-Primardendriten. Dabei reichert sich die Schmelze mit B an, bis die eutektische

Zusammensetzung erreicht wird und erstarrt.
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Abbildung 29: Erstarrungsmorphologie bei hypoeutektischer
Zusammensetzung [POR92]
Unter Annahme eines flachen Temperaturgradienten befinden sich die
Dendritenspitzen in einer Schmelze, die die Temperatur Ti aufweist, wihrend
sich die eutektische Front dahinter bei Tr ausbildet. Wihrend der Verdickung
der Dendriten kommt es aufgrund des Fehlens von Festphasendiffusion in den
dulleren Bereichen zu einer Abnahme der Konzentration von A, da die
Erstarrung zu diesem Zeitpunkt entlang der Liquiduslinie bei kithleren
Temperaturen T1 > T > Tk stattfindet. Der entstehende Konzentrationsverlauf
der Dendriten wird als ,,Coring® bezeichnet. [POR92]

Ein weiteres Erscheinungsbild stellt die Erstarrung in Form eines getrennten
Eutektikums, auch als ,,divorced eutectic bezeichnet, dar. Dies tritt auf, wenn
der Anteil eines Stoffes gering ist, sodass die Erstarrung von der jeweils anderen
Phase dominiert wird. Wie in Abbildung 30 dargestellt, wird die eutektische
Erstarrung wihrend des zunehmenden Dendritenbreitenwachstums raumlich

eingeschrinkt und kann nur in diinnen Filmen oder Tropfen erfolgen.
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(a) (b) (c)

Abbildung 30: a) Schematische Darstellung getrennt-eutektischer Erstarrung,
b) teilweise und c) vollstindig getrennte eutektische Erstarrung in einer
AZI91E-Legierung [DAN10]

In diesem Bereich verkiirzen sich die Diffusionswege soweit, dass keine
Energiegewinnung durch die Bildung der eutektischen Struktur méglich ist,
sodass sich die sekundire Phase wie in Abbildung 30b und c teilweise oder

vollstindig unabhingig von der primiren Phase bildet. [DAN10]

Auch die Abkuhlgeschwindigkeit beeinflusst die Erstarrung signifikant. Liegt
eine ausgepragte Unterkihlung der Schmelze vor, kommt es zu einer schnellen
Erstarrung und einer Abgabe latenter Wirme ausgehend von der
Erstarrungsfront in die Restschmelze. Dies kann in Abhingigkeit der weiteren
Wirmetransportbedingungen und der Menge der gleichzeitig abgegebenen
Wirme zu Rekaleszenz, das heil3t zu einem erneuten Temperaturanstieg, und
besonders bei grofiflichiger gleichzeitiger Erstarrung zu einem erneuten
Aufschmelzen gerade erstarrter Bereiche fithren [LIU13]. In lamellar erstarrten
eutektischen Bereichen entstehen auf diese Weise anomale Strukturen mit
unregelmifBliger Form und gréberer Mikrostruktur als die umliegenden
lamellaren Bereiche. Fir das eutektische System Co-Sn wurde wie in Abbildung
31a bei starker Unterkihlung die Bildung einer anomalen eutektischen
Erstarrungsstruktur beobachtet, von deren Randbereichen radial angeordnet die
typisch feinlamellaren Bereiche ausgehen.
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Abbildung 31: Erstarrungsstruktur fir
a) Co024%Sn (eutektisch) unterkihlt um 15 K (a), 43 K (b) und 110 K (c);
b) Co18%S8n (hypoeutektisch) unterkithlt um 63 K (a), 170 K (b) und 210 K
(©);
c) Co30%Sn (hypereutektisch) unterkiihlt um 20 K(a), 108 K (b) und 118 K (¢)
[LIU13]

Fir eine hypoeutektische Zusammensetzung kommt es bereits bei geringer
Unterkithlung zunichst zur Bildung von «-Co-Dendriten — und hierbei auch
zum ersten Rekaleszenzpunkt — zwischen denen die eutektische Restschmelze
lamellar erstarrt, was zum zweiten Rekaleszenzpunkt fihrt (Abbildung 31b).
Eine stirkere Unterkithlung fithrt bei dieser Zusammensetzung zum
zunehmenden Aufbrechen der Dendritenarme und der Bildung anomaler
eutektischer Strukturen in den Zwischenrdumen. Dies wird damit begrindet,
dass es bei starker Unterkiithlung zu einer annihernd gleichzeitigen Erstarrung
der eutektischen Zusammensetzung und Ausscheidung der primiren Phase
kommt. Somit tberlagern sich die Rekaleszenzpunkte und es entsteht eine
teinere Mikrostruktur. Dariiber hinaus kann bei starker Unterkiihlung die
Erstarrungsgeschwindigkeit der eutektischen Zusammensetzung hoher sein als
die Wachstumsgeschwindigkeit der Dendriten, sodass das Aufbrechen der
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Dendriten dadurch erklirt werden kann, dass es wiahrend der Keimbildung vor

der Erstarrungsfront bereits zu einer eutektischen Erstarrung im Zwischenraum

kommt [STEO04].

Fir eine hypereutektische Zusammensetzung ergibt sich eine dhnliche
Morphologie, mit dem Unterschied, dass zunichst die Cos3Snz-Phase
ausgeschieden wird (Abbildung 31c). Beide primir ausgeschiedenen Phasen
weisen eine kaum nachweisbare Umrandung mit der jeweils anderen Phase auf
[LIU13], von der die feinlamellaren Bereiche ausgehen. Shen et al. [SHE14]
tihren diesen Effekt auf die Ausscheidung des Stoffes B aus dem tbersittigten
Mischkristall wihrend der Erstarrung zurtck. Hierbei wird der Gberschissige
Anteil B aus dem Korn an die Korngrenzen transportiert. Ist die Erstarrung
jedoch weit fortgeschritten und die Abkiihlgeschwindigkeit hoch, verringern sich
auch die Diffusionsgeschwindigkeit und der moégliche Diffusionsweg, sodass
keine Diffusion in die umliegende Schmelze mehr stattfinden kann. Der

Uberschussige Anteil B bildet wie zuvor beschrieben einen Saum um die erstarrte

A-Phase.

2.4.2 Besonderheiten im System Aluminium-Kupfer

Bei einer Auslagerung von Aluminium-Kupfer-Mischverbindungen im Bereich
der cutektischen Temperatur von 548,2°C verindern sich die
Reaktionsmechanismen gegeniiber der Zuvor beschriebenen
Festkorperdiffusion. Es kommt zur Bildung einer Flissigphase, die die
darauffolgenden Diffusionsmechanismen signifikant beeinflusst.

Han et al. [HA+15] konnten beim Erwirmen von Al-Cu-Proben auf 550 °C bei
einer Haltezeit von 10 min noch keine ausgeprigte Verbindungsbildung trotz
eutektischer Reaktion und Schmelzebildung feststellen. In der XRD-Analyse
wurden auf der Aluminiumseite lediglich Oxidreste, jedoch keine Kupferanteile
festgestellt. Dies wurde auf die diffusionshemmende Wirkung des
Aluminiumoxids zuriickgefithrt. Eine weitere Erhéhung der Haltezeit fihrte zu
einer signifikanten Schmelzebildung, einem Austreten von Schmelze aus der
Figezone sowie zu dem Transport dieser entlang der auleren Kupferobertliche.
Da es wihrend des ersten Kontakts der Rauheitsspitzen und der resultierenden
Scherspannung zu einem Aufbrechen der Oxidschichten kommt, beginnen

Diffusion und Schmelzebildung an diesen Stellen. Auf Basis dessen wird davon
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ausgegangen, dass weitere Oxidfragmente durch die sich bildende und entlang
der Grenzfliche flieBende Schmelze verteilt und transportiert werden, bis ein
vollstandig blanker Kontakt der Metalle besteht und sich an den Kontaktstellen
immer mehr Schmelze bildet. Im weiteren Verlauf kam es zunichst zur Bildung
von a-Aluminium, da der Diffusionskoeffizient von Kupfer in Aluminium héher
ist als umgekehrt und sich dieser Unterschied mit steigender Temperatur noch
deutlicher ausprigt. Wird bei fortschreitender Diffusion der Ubergang des «-
Mischkristallbereichs zum Zweiphasengebiet o + Schmelze erreicht, kommt es
an der Grenzfliche zur Bildung der Schmelzeschicht. Ab diesem Punkt
diffundieren  Aluminium- und Kupferatome in  Abhingigkeit des
Ditfusionskoeffizienten in die entstehende gemeinsame Schmelze. Die
Grenzfliche von fester Aluminiumoberfliche am Ubergangspunkt zur Schmelze
verschiebt sich entsprechend weg vom Kupfergrundwerkstotf. Die resultierende
Mikrostruktur in Abbildung 32 zeigt neben der Ausbildung der prinzipiellen
Phasen AliCuy (y2), AlCu (1), ALCu (0) eine besondere Morphologie der
Phasengrenze von Al,Cu zur eutektischen Struktur.
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2082 +P15
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PLP2 Cu P6,P7 anomal eutektisch
P3 Al,Cu, P8, P9 lamellar eutektisch
P4 AlCu P10 o-Al
P5 AL Cu P11 Al

Abbildung 32: (a) Panoramaaufnahme und (b)—(d) Grenzflichenstruktur von
Diffusionsproben nach einer Haltezeit von 20 min bei 550 °C [HA+15]
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Hier bilden sich halbkreisférmige Strukturen (P4, P5), an die der eutektische
Schmelzebereich anschlieBt. Han begriindet dies mit der erhéhten
Diffusionsgeschwindigkeit entlang der Korngrenzen im Vergleich zur
Volumendiffusion. Dartiber hinaus kann es sich auch um die zunehmende

Destabilisierung an der Erstarrungsfront beim Ubergang von planarer zu
dendritischer Erstarrung handeln [STE04].

Bei weiterer Einwirkung der Temperatur kommt es zu einer voranschreitenden
Anreicherung der Schmelze mit Kupferatomen und entsprechendem Wachstum
der kupferreichen Phasen Al«Cuy (A), AlCu (B) und Al:Cu (C) (vgl. Abbildung
33a).

Abbildung 33: Grenzflichenstruktur einer diffusionsgeschweil3ten Probe bei
einer Haltezeit von 10 min und 560 °C; a) Kupferseite, b) eutektischer Bereich,
c) Detailaufnahme, d) Aluminiumseite [HAN15]

Wihrend der Abkithlung erstarrt die verbleibende Schmelze in lamellarer (D)
und anomaler (E) eutektischer Struktur. Es wird auBerdem die Bildung diinner
Phasensdume der kupferreicheren Phasen, jedoch mit schichtférmigem Aufbau
ohne die Bildung von Lamellen beobachtet. Gemil3 Han entsteht die eher
cinheitliche Form, zum Beispiel die der Al4Cuos-Schicht, dadurch, da sich diese
Phase durch Festphasendiffusion von Cu in Al entwickelt und dementsprechend
gering ausgeprigt ist. Es wird postuliert, dass nach Ausscheidung der Al,Cu-
Phase an der Grenzfliche weiterhin Aluminiumatome durch die Schicht zum
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verbleibenden Kupfer diffundieren und eine zunehmende Umwandlung von
AlLCu in AlCuy verursachen, was auch fliir Reaktionen unterhalb der
eutektischen Temperatur beobachtet wird. [HA+15]

Tavassoli et al. [TAV16] postulieren nach, dass sich abgesehen von ALCu alle
vier verbleibenden, kupferreicheren Phasen nach der Erstarrung der AlCu-
Phase bei Unterschreitung der eutektischen Temperatur  durch
Festphasendiffusion bilden. Die Phasen benétigen hohere Diffusionszeiten als
bei der Flissigphasendiffusion wihrend der eutektischen Reaktion, sie sind
daher bei Auslagerungs- oder Prozesstemperaturen iiber 548 °C deutlich dinner
ausgeprigt als die restlichen Phasen.

Abbildung 33b zeigt aullerdem das blumenférmige Wachstum isolierter a-
Aluminiumkolonien, das zufillig im Bereich der eutektischen Erstarrung
stattfindet, vermutlich da es hier zu einer raschen Diffusion von Aluminium in
die  Schmelze  kommt. Beim  Vergleich von  Proben, deren
Abkiihlgeschwindigkeit durch Luft- und Wasserkiihlung wahrend des Erstarrens
beeinflusst wurde, zeigt sich fiir die schnellere Abkiihlung ein erhoéhtes
Aufkommen derartiger Strukturen. Dies wird damit begrindet, dass wihrend
einer etwas langsameren Abkuhlung das Wachstum von Dendriten in den
Schmelzebereich diese Storungen unterdriickt [HAN15]. Dartiber hinaus zeigt
ein Vergleich der Abkihlraten einen signifikanten FEinfluss auf die
Gesamtmorphologie der Grenzflichenstruktur, wie in Abbildung 34 dargestellt
1st.

G 7

Abbildung 34: Vergleich von Luft- (links) und Wasserktihlung (rechts) bei einer
Ausgangstemperatur von 560 °C [HAN15]
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Zum einen fihrt die Wasserkithlung zu einer starken Reduzierung des AlsCuo-
Phasensaum. Zum anderen beeinflusst die Abkiihlung den Lamellenabstand, der
sich wiederum auf die mechanischen Eigenschaften der Verbindung auswirkt.
So wurde bei einer Temperatur von 560 °C und 580 °C eine Hirtesteigerung
(HV 0,05) um jeweils 21 % und 25 % im lamellar eutektisch erstarrten Bereich
sowie um bis zu 45% im anomal eutektisch erstarrten Bereich durch
Wasserktihlung festgestellt. Auch der Lamellenabstand wurde fir beide

Schweilitemperaturen um mehr als 50 % reduziert.

Im Ubergang zum Aluminiumgrundwerkstoff wird dariiber hinaus ein
bevorzugtes Eindringen der Schmelze an den Korngrenzen des Aluminiums
beobachtet, was beim reaktiven Kontaktloten auf die thermodynamisch
gunstigeren Bedingungen der Oberflichenenergie und Diffusionsbedingungen
zuriickgefiihrt wird. Die Aluminiumatome an den Korngrenzen weisen ein
hohes chemisches Potenzial gegentiber den im Gitter gebundenen Atomen auf,
sodass ein Ubergang in die Flissigphase zu einer Reduzierung des
grenzflichenbezogenen Energieanteils fihrt. Durch die kontinuierliche
Ditfusion von festem Aluminium aus den Korngrenzenbereichen in die
Flissigphase schreitet die eutektische Reaktion fort und es kommt zu einer
Ausdehnung an der Grenzfliche durch den Volumensprung von Feststoff zu

Schmelze. [YIRO1] [WU+07]

Die Erstarrungsmorphologie des  Eutekttkums kann neben  der
Abkihlgeschwindigkeit durch weitere externe Umgebungseinfliisse geprigt
werden. Verschiedene Untersuchungen stellten unter FEinwirkung eines
magnetischen Felds eine signifikante Reduzierung des Phasenwachstums
[XU+11]2 beziechungsweise eine Erh6hung der notwendigen Bildungsenthalpie
[LI+09], um bis zu 13 % an der Grenztliche von festem Aluminium und
flissigem Kupfer fest.

Durch die Erhéhung des Umgebungsdrucks wihrend der Erstarrung kann eine
signifikante Gefiigefeinung erzielt werden, die unter anderem auf die
Reduzierung des kritischen Keimradius zuriickgefithrt wird. Fir AlSi12Cu wurde
tir einen Druck von 34 MPa neben einer Kornfeinung eine Verlagerung des
eutektischen Punkts hin zur Si-Konzentration und damit die Erhéhung des o-
Aluminiumanteils in der erstarrten eutektischen Phase sowie eine Erhohung der
cutektischen Temperatur um 5 °C beobachtet. Des Weiteren findet durch die
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Erhohung des Drucks eine leichte Verschiebung der
Gleichgewichtsbedingungen des eutektischen Punkts hin zu einer héheren
Kupferkonzentration statt. [SUNO8] [ZHA14]

Als ein weiterer Faktor fiir die Erstarrungsstruktur wird die gravitatsbedingte
Konvektion beschrieben. Bei der Ausscheidung von intermetallischen Phasen
oder Mischkristallen reichert sich die Restschmelze mit den gelosten Stoffen an,
die nicht in die Erstarrungskristalle eingebaut wurden. Somit verandert sich die
Masse der Restschmelze, und in Abhingigkeit der Wachstumsrichtung der
Dendriten veridndert sich die Morphologie. Findet eine Erstarrung nach oben
statt, wihrend sich die Schmelze mit schwereren Atomen anreichert, sinkt diese
nach unten in die Dendritenzwischenriume. Die Konvektion wird somit
begrenzt, es kann jedoch zu einem erhohten Aufbrechen von Dendritenarme
kommen. Findet das Wachstum jedoch nach unten statt, kann es zu starken
UnregelmalBigkeiten der Konvektion durch die Verinderung der

Konzentrations- und Wirmeverteilung vor der Erstarrungsfront kommen.

[CLA15]

Durch die Erstarrungsbedingungen werden neben der Mikrostruktur auch die
mechanischen Eigenschaften beeinflusst. Lawson [LAW71] untersuchte die

mechanischen Eigenschaften von eutektisch erstarrten Al-Cu-Legierungen in

Abhingigkeit der Abkiihlgeschwindigkeit (vgl. Abbildung 35).
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Abbildung 35: Einfluss der Abkiihlrate auf die Zugfestigkeit von Al-Al.Cu
[LAWT71]

Das Bruchverhalten in der a-Phase zeigt an sich einen duktilen Charakter,
wohingegen die Kompositstruktur eine flichige, spréde Bruchausbreitung
aufweist. Fine Erhéhung der Abkihlrate fithrt zu einer Verkleinerung des
Lamellenabstands A, der zu einer Reduktion der Bruchdehnung auf bis zu 0,7 %
fihrt. Im Vergleich dazu weist Kupfer je nach Kaltverfestigung eine
Bruchdehnung von 5 bis 40% [COP20] auf. Insgesamt zeigen die
Untersuchungen ein sprodes Versagensverhalten der Struktur, besonders bei
erhohter Abkiihlrate. Tiwary et al. [TIW12] stellten ebenfalls eine Verringerung
der Festigkeit und Duktilitit mit Verringerung des Lamellenabstands fest.

Weitere Erkenntnisse im Bereich des Ubergangs zwischen Fiigezone/Schmelze
und Aluminiumgrundwerkstoff konnen aus Kenntnissen zu Al-Cu-Legierungen
gewonnen werden, die sich durch hohe Festigkeit und Verschleil3festigkeit
auszeichnen. Durch die limitierte Loslichkeit von Kupfer in Aluminium, die bei
548 °C 5,7 Gew.-% betrigt und bei Raumtemperatur auf 0,1 Gew.-% sinkt,
kommt es bei Kalt- oder Warmaushirtung zu einer Entmischung des
Ubersittigten Mischkristalls. Die dabei entstehenden, metastabilen Guinier-
Preston-Zonen tragen zu einer signifikanten Festigkeitssteigerung bei und
wandeln sich bei weiterer Auslagerung in Al>Cu-Ausscheidungen um. [OST07]
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Zusammenfassend kann festgehalten werden, dass es durch die eutektische
Reaktion zu einer lokalen Schmelzebildung bei der daftir niedrigsten Temperatur
des Zweistoffsystems kommt, deren Erstarrungsmorphologie signifikant von
den Prozess- und Umgebungsbedingungen abhingt. Ein fiir fligetechnische
Anwendungen signifikanter Aspekt ist hierbei, dass eine ausgeprigte eutektische
Reaktion und eine Erstarrung stattfinden koénnen, ohne dass die
Randbedingungen fiir die Bildung kupferreicher Phasen (Al4Cuo, AlCu) erreicht
werden. Diese Randbedingungen setzen sich beispielweise aus niedriger
Prozesstemperatur, hohen Autheiz- und Abkiihlraten oder einem geringen
Energieeintrag zusammen, der die benotigten Aktivierungsenergien nicht
Uberschreitet.

2.4.3 Prozesstechnische Ansatze

2.4.3.1 Loten/TLPB

Lotverfahren bieten den Vorteil, eine groBe Anbindungsfliche ohne das
Aufschmelzen der Grundwerkstoffe zu erzielen. Jedoch kann es durch den
zusitzlichen Fremdstoff in der Figezone zu einer FErhohung des
Kontaktwiderstands kommen. Fir Aluminium-Kupfer stehen verschiedene
Lotsysteme zur Auswahl. So finden AlSi-basierte Legierungen am haufigsten
Einsatz, jedoch kann es aufgrund der relativ hohen Schmelztemperatur zur
Bildung intermetallischer Phasen und ausgeprigter Reaktionen mit den
Grundwerkstoffen kommen, weshalb Lote auf ZnAl-Basis bevorzugt werden.

Neben konventionellen eutektischen Loten stellten Hofe et al. [HOF50] bereits
1950 die Vorteile der eutektischen Reaktionen beim Einpressen eines zuvor auf
620 °C erwirmten, angespitzten Kupferstabs in einen Aluminiumstab fest. Hier
konnte eine Verbindung durch eutektische Schmelzebildung sowie das
Herauspressen dieser wihrend des Prozesses erzielt werden. Untersuchungen
von Wang et al. [WAN17] zum Induktionsléten von Aluminium und Kupfer
erzielten bei einer Fugetemperatur von 600 °C und 2s Prozesszeit hohe
Festigkeiten mit einem Versagen der Proben im Aluminiumgrundwerkstoff,
wiahrend an der Grenzfliche eine maximale Phasensaumbreite von 2 um erreicht
wurde. Der Ubergang derartiger Ansitze ohne Zusatzwerkstoff zu
Pressschweil3verfahren ist flieSend, aber bisher wenig erforscht.
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Das teilweise auch als Diffusionsloten bezeichnete Transient Liquid Phase
Bonding (TLPB) weist Ahnlichkeiten zum Diffusionsschweilen auf, jedoch
werden ublicherweise Zwischenschichten mit einer Dicke < 150 um, zum
Beispiel in Form von Folien [COO11], zum Fugen artgleicher oder artfremder
Werkstoffe eingesetzt, die mit einem oder beiden Grundwerkstoffen eine
eutektische Reaktion ausbilden. So kommt es unterhalb der Schmelztemperatur
der Grundwerkstoffe zu einer transienten, d. h. voriibergehenden Bildung einer
Flissigphase. Im weiteren Prozessverlauf findet durch die fortschreitende
Diffusion eine Homogenisierung und somit Auflésung der Schicht statt.

Chen et al. [CHE14] nutzten Aluminiumfolien fir das TLPB von
Kupferstrukturen bei einer Schweilltemperatur von 530 bis 610 °C. Hierbei
bildeten sich bei geringerer Schweilltemperatur von 530 °C und 5 min Haltezeit
zunichst nur Bereiche von AlsCuo, was darauf zuriickzufuhren ist, dass in diesem
Bereich nur Festphasendiffusion stattfindet. Bei einer Erhéhung der Temperatur
auf 610 °C zeigte sich hingegen eine vollstindige Umwandlung in eutektische
Bereiche. Bei einer mittleren Temperatur von 580 °C wurde ein Mischbereich
beobachtet, bei dem es in den Randbereichen zum Kupferwerkstoff zu
eutektischer Erstarrung und einem dazwischenliegenden AlsCuo-Bereich kam.

Petzoldt [PET19] untersuchte die Ubertragbarkeit des TLPB auf direkte
Verbindungen von Aluminium und Kupfer durch Diffusionsschwei3en. Hierbei
wird wie durch Kawakami et al. [KAWO7] ein Temperaturbereich oberhalb der
eutektischen Temperatur zwischen 550 und 560 °C genutzt, um in kirzeren
Zeiten als durch Festphasendiffusion eine stoffschliissige Anbindung zu
erzielen. Wihrend in geringeren Temperaturbereichen lediglich die Bildung von
AlCu-Phasensiumen und ausgeprigte Festphasendiffusion beobachtet werden
konnten, fithrten Temperaturen iiber 558 °C, wie in Abbildung 36 dargestellt, zu
einer Ausbildung gro3er eutektischer Bereiche.
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Tr, = 558°C, ty = 120 s Te, = 559°C,ty = 30 s Tey = 560 °C,ty = 35

Abbildung 36: Entwicklung der Grenzfliche in Abhingigkeit von Temperatur
und Haltezeit [PET19]
Gleichzeitig kam es zu ausgeprigten Phasensiumen von AlCu und Al4Cuy, deren
Bildung in die vergleichsweise lange Aufheiz- und Abkuihlphase einzuordnen ist.
Hirtemessungen im anomal und lamellar eutektisch erstarrten Bereich zeigten
aufgrund der Kompositwirkung nur circa 33% der Mikrohirte im Vergleich zu
dem Bereich reiner ALCu-Ausscheidungen (vgl. Abbildung 37).

Eutektische Erstarrung - anomal Eutektische Erstarrung - lamellar

Al,Cu, / AlCu

Abbildung 37: Mikrostruktur und Mikrohirte der entstehenden Bereiche
[PET19]

Zhang et al. [ZHA10] erzielten durch Kontakt-Reaktivloten vergleichbare
Ergebnisse mit Schmelzesaumen von etwa 500 um Breite bei einer Temperatur
von 575°C und 5min Haltezeit. Auffallend sind in Abbildung 38 die
vergleichsweise grobe eutektische Struktur mit geringen Anteilen an lamellarer
Erstarrung sowie die Bildung von AliCus- und AlCu-Phasen mit einer
Gesamtdicke von etwa 7 um, was auf die hohe Temperatur und vergleichsweise
lingere Haltezeit zuriickzufthren ist.
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Abbildung 38: Grenzfliche von kontakt-reaktivgeléteten Proben bei 575 °C
und 5 min Haltezeit: a) eutektischer Bereich; b) Detailaufnahme im Cu-
Ubergangsbereich [ZHA10]

2.4.4 Zusammenfassung

Obwohl zahlreiche werkstoffliche Grundlagen fir die Mechanismen und
entstechenden Strukturen wihrend der eutektischen Schmelzebildung und
Erstarrung vorliegen, werden wenige Prozessansitze fiir das stoffschliissige
Fiigen unter Nutzung der eutektischen Reaktion verfolgt. Bei dem Ubertrag aus
Loét- und Diffusionsschweilanwendungen ist in allen Untersuchungen im
Bereich des Ubergangs zum Kupfergrundwerkstoff das Wachstum weiterer
Phasen aullerhalb des ecutektischen Systems zu beobachten, die die
Verbindungseigenschaften beeintrichtigen. Dies ist entweder auf geringe
Autheiz- und Abkuhlraten oder auf hohe Spitzentemperaturen oberhalb von Tx
zurtickzufihren. Im Bereich der eutektischen Erstarrung selbst sind aufgrund
werkstofflicher Effekte Herausforderungen wie Poren- und Hei3rissbildung zu
erwarten. Dariiber hinaus weisen eutektisch erstarrte Bereiche ein sprodes
Versagensverhalten auf, was durch hohe Abkihlraten und entsprechend
verringerte Lamellenabstinde verstirkt wird. Diese schnelle Erstarrung in der
Figezone ist jedoch notwendig, um die Bildung weiterer Phasen zu verhindern.
Im aluminiumnahen Bereich ergeben sich hohe Festigkeiten durch die
Ubersittigung von o-Mischkristallen, sodass Eigenschaften vergleichbar mit
denen der AlCu-Legierungen zu erwarten sind.

Trotz dieser Herausforderungen besteht durch die lokale Schmelze die
Moglichkeit einer beschleunigten stoffschlissigen Anbindung der gesamten
Grenzfliche. So koénnen zwei wesentliche Defizite der in 2.2 und 2.3
vorgestellten Verfahrensgruppen kompensiert werden:
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1. Fagen oberhalb der Liquidustemperatur: Durch
Schmelzschweil3verfahren kénnen Mischverbindungen bertihrungslos und
innerhalb kiirzester Zeit gefiigt werden. Das Aufschmelzen eines oder beider
Grundwerkstoffe an der Grenzfliche resultiert jedoch selbst bei reduziertem
Wirmeeintrag in der Bildung intermetallischer Phasen. Die Phasendicke
variiert je nach Art und Hohe des Energieeintrags, jedoch sind bei allen
eingesetzten Verfahrensvarianten Effekte auf die Verbindungseigenschaften
aufgrund der geringen Duktilitit und elektrischen Leitfahigkeit der
Zwischenschicht zu erwarten. Losungsansitze in Form von artfremden
Zusatzwerkstoffen und Loten koénnen die Grenzflicheneigenschaften
verbessern, bedeuten jedoch weitere Prozessschritte.

2. Fugen unterhalb der Liquidustemperatur: Durch
Festphasenfiigeprozesse kann die Phasenbildung aufgrund geringerer
Spitzentemperaturen erfolgreich reduziert werden. Gleichzeitig mussen die
Diffusionsvorginge an der Grenzfliche und besonders deren Voraussetzung
einer Anndherung der Grundwerkstoffe auf Atomabstand und das
Aufbrechen der natirlichen Oxidschichten durch einen Umformanteil
realisiert werden. Hierbei sind in den beschriebenen Varianten zum einen
signifikante Verformungen und Vermischungen der Grenzflichen und
Figepartner zu beobachten, die ihrerseits zu einer Verminderung der
Verbindungseigenschaften fiihren koénnen. Zum anderen stellt sich bei
geringer Umformung an der Grenzfliche die Frage nach dem Einfluss
verbleibender Oxidreste iiber die Lebensdauer des Produkts.

Die gezielte Nutzung der eutektischen Reaktion bietet in diesem Rahmen die
Moéglichkeit nach Bildung des Initialkontaktes durch Diffusion sowohl die
notwendige Prozesstemperatur als auch die Prozesszeit durch den
schmelzschweil3technischen Aspekt der Reaktion zu reduzieren. Diese
Kombination der Vorteile von Press- und Schmelzschweil3verfahren durch die
Zweistoffreaktion ist im derzeitigen Stand der Technik nicht abgebildet oder
lediglich als Randeffekt beschrieben. Der Aufbau der entstehenden
Grenzflichenstruktur und deren Auswirkungen auf die Verbindung sind
entsprechend unbekannt. Ebenso ungeklirt ist die benotigte Prozessfihrung,
um verschiedene Grenzflichenzustinde kontrolliert und reproduzierbar zu

erzeugen und die makroskopische Bauteilverformung zu minimieren.
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3 Zielstellung

Aus dem Stand der Technik lassen sich verschiedene Defizite der vorhandenen
Figeverfahren ableiten. Infolgedessen mussen fiir grof3flichige Verbindungen
entweder hohe Prozesstemperaturen und entsprechende Phasenbildung oder

lange Prozesszeiten beziehungswiese hohe Umformgrade akzeptiert werden.

Ziel der Arbeit ist es daher, durch einen geeigneten Prozessansatz in
Kombination mit der Nutzung der eutektischen Reaktion eine groB3flichige und
gleichzeitig tibergangsarme Verbindungszone zwischen Aluminium und Kupfer
zu erzeugen. Hierbei soll durch einen pressschweiltechnischen Rahmenprozess
zunachst eine temperaturreduzierte Verbindungsbildung ausgelost werden, ohne
dass es zu einem Aufschmelzen der Grundwerkstoffe und entsprechender
Bildung intermetallischer Phasen kommt. Im zweiten Schritt kann durch die
lokale = Schmelzebildung  wihrend der eutektischen Reaktion eine
schmelzschweil3technisch basierte Auspragung der Figezone durch den
Benetzungs- und Reinigungseffekt der Flussigphase erreicht werden. Dem
Ansatz liegen folgende Randbedingungen und Wirkmechanismen zugrunde (vgl.

Abbildung 39):
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Abbildung 39: Schematische Abbildung der eutektischen
Verbindungsbildung

1. Initialkontakt: = Der  reibbasierte = Wirmeeintrag  durch  den
Rihrreibpunktschweil3(FSSW)-Prozess  sowie der konstant wirkende
Anpressdruck auf die Flgezone erlauben eine schnelle Anniherung der
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Figeflichen auf Atomabstand durch das mechanische Aufreilen von
Oxidschichten wihrend der Einebnung der Rauheitsspitzen. Die dabei
wirkende Mikroumformung an der Grenzfliche ist die grundlegende
Voraussetzung fir den Beginn von Diffusionsprozessen wihrend der
Aufheizphase. Gleichzeitig konnen durch eine kupferseitige Prozessfihrung
aufgrund der hoheren FlieBspannung eine gesteigerte Autheizrate und
Kraftibertragung auf den  Figebereich realisiert werden. Bei
aluminiumseitiger Bearbeitung ist dies durch das starke plastische FlieBen des
Aluminiums in hoheren Temperaturbereichen begrenzt. Die Bildung der
Mikrokontaktstellen fiir weitere Diffusionsvorginge kann entsprechend
ohne eine makroskopische Vermischung der Fugepartner erzielt werden.
Schmelzebildung: Unter dem wirkenden Anpressdruck und der sich
erh6henden Temperatur wird die Diffusion von Kupfer in Aluminium
begtinstigt. Bei fortschreitender Diffusion und Erreichen von Temperaturen
oberhalb von 548 °C wird wunter Gleichgewichtsbedingungen das
Zweiphasengebiet von a-Mischkristall und Schmelze erreicht. Durch den
teilweisen ~ Ubergang in die Fliissigphase erhéhen sich  die
Diffusionsgeschwindigkeiten um ein Vielfaches. So kann lokal eine
Flussigphase erzielt werden, ohne dass es zum Aufschmelzen der
Grundwerkstoffe kommt. Die Verbreitung der Schmelze an der Grenzfliche
unter konstantem Figedruck beschleunigt die VergroBerung der
Initialkontakte und das Aufbrechen der Oxidschicht. Die grofBflichige
Anbindung der Grenzfliche wird somit in einem Bruchteil der Zeit erreicht,
die fiir Festphasendiffusion notwendig wire. Die Bildung weiterer Phasen
auBerhalb der eutektischen Zusammensetzung wird durch die hohe
Autheizrate und Limitierung der Temperatur begrenzt.

Erstarrung: Die bei schneller Abkithlung entstehende, feinlamellare
Gefugestruktur der eutektische FErstarrung zeichnet sich durch hohere
Duktilitit und Leitfahigkeit als die Werte reiner intermetallischer Phasen aus.
Verbleibt die Schicht an der Grenzfliche, weist sie jedoch ein sprodes
Versagensverhalten trotz duktiler Matrix auf. Durch eine geeignete
Prozesstithrung kann ein Verdringen aus der Fligezone zwischen den festen
Grundwerkstoffen erfolgen. Somit ergeben sich zum einen eine Minimierung
der Reaktionsschicht und zum anderen ein Abtransport von

Oberflichenbestandteilen wie Oxidresten aus der Fiigezone.



4 Experimentelles Vorgehen

Um in méglichst kurzer Zeit mit minimaler Grenzflichenverformung und ohne
Aufschmelzen der Grundwerkstoftfe gleichmiBig die eutektische Reaktion an der
Grenzflache zu erzielen, wurde das Schulterreibschweillen eingesetzt. Abbildung
40 zeigt eine schematische Darstellung des Prozessablaufs mit vereinfachtem
Werkzeug ohne Stift. Dies kann als punktférmige Variante des HFDB betrachtet
werden. Durch Fehlen des Schweil3stiftes kommt es zu einer Verringerung des
vertikalen Materialflusses, der sich nicht bis in das untere Blech erstreckt, sodass
diffusionsbasierte Mechanismen an der Grenzfliche separiert analysiert werden
konnen. Der Prozess kann grob in einen Ein- und Austauchvorgang unterteilt
werden. Das rotierende Werkzeug setzt auf die Oberfliche des oberen
Figepartners auf, wodurch es zu einem Wairmeeintrag durch die
Grenzflichenreibung zwischen Stahlwerkzeug und Kupferoberfliche kommt.
Durch den Figedruck werden die Grenzflichen angenihert, sodass es zu
Diffusion und Rekristallisation tiber die Grenzfliche hinweg kommen kann. Der
Ein- und Austauchprozess kann kraft- oder positionsgeregelt ablaufen, wobei
die Eintauchgeschwindigkeit wihrend des kraftgeregelten Prozesses abhingig
von der FlieBspannung des oberen Figepartners beziehungsweise vom
Gesamtmaterialwiderstand der Verbindung ist. Die Eintauchtiefe des Werkzeugs
ist geringer als die Blechstirke des oberen Fiigepartners.

Drehzahl

Werkzeug C g / \

8 =
(=]
>

l 3
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1. Eintauchen 2. Verweilen an Soll-Position 3. Austauchen

k (Positionsregelung) _/

Abbildung 40: Schematische Darstellung des Schulter-
Rithrreibpunktschweil3ens

Die Versuche wurden an Blechstirken von je 0,5mm, 1 mm und 2 mm
durchgefiihrt, um die Verformung an der Grenzfliche zu variieren sowie den
Wirmeeintrag zu skalieren. Fir alle Versuche wurden einfache, zylindrische
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Werkzeuge aus unbeschichtetem 1.2344 (X40CtMoV5-1) eingesetzt. Der
Durchmesser wurde zwischen 6 und 12 mm variiert. Fir die Fugepartner
wurden vor dem Hintergrund elektrischer Anwendungen EN CWO004A
(halbhart) und EN AW 1050A (halbhart) mit der in Tabelle 4 undTabelle 5

dargestellten Zusammensetzung eingesetzt.

Tabelle 4: Zusammensetzung der Kupferlegierung [DKI19]

Legierung | Zusammensetzung in %
EN Cu Bi O Pb

CWO004A min max max. max

999 0,0005 0,04 0,005

Tabelle 5: Zusammensetzung der Aluminiumlegierung [AMC20)]

Legierung Zusammensetzung in %
EN AW Al Fe Ti Cu Mn Zn Si
1050 A 99,5 0,4 0,05 0,05 0,05 0,07 0,25

Die Probengeometrie wurde, wie in Abbildung 41 dargestellt, in Anlehnung an
die DIN EN ISO 14273 gewahlt. Mittels einer Aussparung in der
Spannvorrichtung wurden die Proben gegen ein Verdrehen wihrend der
Bearbeitung gesichert. Eine zusitzliche axiale Einspannung der Bleche wurde je
nach Verfahrensvarianten durch ein Abdeckblech auf der Einspannvorrichtung
oder eine Spannhiilse realisiert. Neben der Aufnahme der relevanten
Prozessgroflen wurden Thermoelemente Typ K in die Mitte der Fiigezone

positioniert, um den Temperaturverlauf wihrend des Prozesses aufzunehmen.

70mm 35mm Uberlapp 70mm

- T 0 a

A

35mm

~ ! .
-
i

‘ Typ K Thermoelemt / USB DAQ Modul ‘

Abbildung 41: Probengeometrie fur Scherzugprifung

Um tber den reibbasierten Temperatureintrag und die plastische Verformung

die eutektische Temperatur zu erreichen, muss Kupfer als oberer Fligepartner
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gewahlt werden. Aufgrund der hoheren Schmelztemperatur und FlieBspannung
werden bei konstanter Reibleistung deutlich hohere Temperaturen als bei der
Bearbeitung von Aluminium erreicht. Letzteres weist bei Temperaturen iber
500 °C eine so stark verringerte FlieBspannung auf, dass eine weitere reibbasierte
Temperaturerhchung kaum moglich ist, ohne dass es zu einem Verdringen des
Werkstoffs aus der Fiigezone durch plastische Verformung kommt. Dies kann
auch anhand des resultierenden Drehmoments und der Prozesskraft
nachvollzogen werden, die notwendig sind, um den Energieeintrag
aufrechtzuerhalten. Uber die folgende Gleichung kann nach Cox et al. [COX14]
tber das Zeitintegral des Drehmoments M und der Winkelgeschwindigkeit w die

eingebrachte Netto-Schweil3energie berechnet werden.
t1
E=w f M dt
to

Dartiber hinaus kommt es bei einer direkten Bearbeitung des Kupfers aulerdem
zu weniger Anhaftungen von plastifiziertem Werkstotf am Werkzeug, was bei
der Durchfihrung aluminiumseitiger Schweilungen eine Herausforderung
darstellt. Im Gegensatz zum Verbrauch der elektrischen Energie werden durch
die Betrachtung des Drehmoments Reibungsverluste in der Spindel nicht
berticksichtigt. Fur die Analyse der eutektischen Reaktion wiahrend des
Rithrreibschweillens wurden zwei prozesstechnische Ansitze verfolgt, die
nachstehend beschrieben sind. Die hergestellten Proben wurden nach Tabelle 6
metallografisch  pripariert und die Figezone makroskopisch durch
Lichtmikroskopie analysiert. Ausgewihlte Proben wurden auBlerdem durch
Scherzugpriifung bei einer Testgeschwindigkeit von 10 mm/min und durch
Fotodokumentation des Versagensverhaltens untersucht.
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Tabelle 6: Schritte der Schliffpriparation

Stufe Kérnung
Schleifen, 20 s P180
Siliziumcarbid + | P320
Wasser P600
P1200
P2500
Polieren, 1 min, 3 um
Diamantstick + | 1 um
Polierol
OPS-Polieren, 2 min 0,05 um

Weiterfiihrende Untersuchungen wurden durch die REM-/EDX-Analyse an
einem  Rasterelektronenmikroskop  Philips XI.30  sowie  Hitachi S4800
durchgefithrt.  An  ausgewihlten Proben fanden  dariiber hinaus
Mikrohirtemessungen statt.

4.1 Positionsregelung

Zunachst wurden Untersuchungen an 1mm starken Blechen an einer
Werkzeugmaschine des Typs Hermle UWEF1000 mit Positionsregelung und
einer maximalen Drehzahl von 2.500 U/min durchgefiihrt. Weiterfihrende
Untersuchungen wurden an 2 mm starken Blechverbindungen an einer
Hermle UWF1001 mit einer maximalen Drehzahl von 4.200 U/min
vorgenommen. Dem Ansatz liegt zugrunde, dass durch die gesteuerte
Eintauchbewegung und das Finstellen einer Verweilzeit die eutektische
Schmelze nach der Erstarrung an der Grenzfliche verbleibt und somit einen
Benetzungseffekt erzielt. Wihrend des Eintauchens des Werkzeugs kommt es
zu  Beginn bei Raumtemperatur zu maximalen Prozesskriften und
Drehmomenten. Dies kann zu einem Aufwolben der Bleche fihren, weshalb die

Bleche zusitzlich durch eine Spannmaske fixiert wurden (vgl. Abbildung 42).
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4 Experimentelles Vorgehen

Positioniervorrichtung

Abbildung 42: Spannvorrichtung

Die Untersuchungen wurden so gefiihrt, dass es entweder in der Phase der
Verweilzeit (1-mm-Verbindungen) oder wihrend der Eintauchphase zur
Schmelzebildung kam (2-mm-Verbindungen). Der Verlauf der Prozessgrofien
Axialkraft und Drehmoment wurde durch ein DMS-basiertes Kraftmesssystem

in der Werkzeugaufnahme aufgenommen.

Im ersten Schritt wurde unter der Nutzung von Werkzeugen mit einem
Durchmesser von 8 mm ein Bereich eingegrenzt, in dem es durch Variation der
Drehzahl zu einer Schmelzebildung bei ansonsten konstanter Eintauchtiefe und
Verweilzeit kam. Neben der Drehzahl kann hier ein zusitzlicher Wirmeeintrag
tber die Verweilzeit erreicht werden. Abbildung 43  zeigt den
Verbindungsbereich der mit konventionellem Schulterwerkzeug hergestellten
Verbindungen fir verschiedene exemplarische Parameterkombinationen.
Bereits bei geringer Verweilzeit und Eintauchgeschwindigkeit (vgl. Abbildung
43a) sind die signifikante Gratbildung und UnregelmiBigkeiten der Grenzfliche
zu erkennen. Das sich im Aullenbereich aufwélbende Material —steht
dementsprechend nicht mehr fir den Materialfluss und den reibbasierten

Wirmeeintrag zur Verfiigung.
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Abbildung 43: Flgezone mit konventionellem Werkzeug und
Positionsregelung:

a) n = 2.500 U/min; v = 15 mm/min; s = 0,5 mm; t = 3 s

b) n = 2.600 U/min; v =10 mm/min; s = 0,5 mm; t = 3 s

¢)n = 2.750 U/min; v = 25 mm/min; s = 0,5 mm; t = 5's

d) n = 2.500 U/min; v = 25 mm/min; s = 0,5 mm; t = 4 s
In Abbildung 43b sind bereits vereinzelte Risse zu erkennen. In diesem Bereich
tindet auBlerdem die Bildung von Schmelzedepots mit ungerichteter
Erstarrungsstruktur (Ausschnitt A) statt. Es ist davon auszugehen, dass die
notwendigen Temperaturen in diesem Bereich durch die starke Umformung des
Kupfers erreicht werden.

Bei weiterer Erhohung der Umformgeschwindigkeit durch den Anstieg der
Eintauch-geschwindigkeit ist, wie in Abbildung 43c dargestellt, bereits
groBflichig die Bildung intermetallischer Phasen zu erkennen. Dies betrifft unter
anderem gelblich verfirbte Bereiche im Werkzeugkontaktbereich, die auf ein
aktives Einrithren von Aluminium aus teilweise bereits aufgebrochenen
Bereichen hinweisen. Gleichzeitig vergroflern sich an der Grenzfliche
bestehende Schmelzedepots, in deren Nihe neben charakteristischen AlLCu-
Ausscheidungen an der Grenzfliche zum Kupferwerkstoff 1 bis 2 weitere dunkle
Phasensdume zu erkennen sind (Ausschnitt B). Dieser Bereich eines hohen
Energieeintrags stellt gleichzeitig einen Grenzfall durch die zunehmende
Versprodung der Figezone dar. So kommt es bei zahlreichen Proben, wie
beispielhaft in Abbildung 43d dargestellt, zu einem Ablésen des unter dem
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Werkzeug befindlichen Kupferbereichs mit teilweisem Anhaften von
Aluminium. Neben der ausgeprigten Phasenbildung im Verbindungsbereich
und der entsprechend  reduzierten  Umformbarkeit wird  diese
Prozessunregelmilligkeit besonders von der starken Querschnittsverringerung

im Aullenbereich der Figezone verursacht.

In Detailansichten der Au3enbereiche in Abbildung 44 der Fugezone wird nach
einer Mikrodtzung neben der zunehmenden Querschnittsverringerung auch die
Gefligestruktur in diesem Bereich erkenntlich. So findet in einem Bereich, der
circa 100 bis 150 um an die Kontaktfliche zum rotierenden Werkzeug angrenzt,
eine signifikante Feinkérnung des Kupfers statt. Hierbei handelt es sich um
Bereiche, die starke plastische Umformung durch das Scheren innerhalb des
Materialflusses erfahren beziehungsweise aktiv durch Haftung an der
Werkzeugfliche im Scherbereich rotieren. Bei starker Verringerung des
Querschnitts auf bis zu 250 um (Abbildung 44c) reprisentiert der aktive
Rihrbereich dementsprechend etwa 50% des gesamt angebundenen
Querschnitts, was zum Ablosen des Blechs fiihrt.

Abbildung 44: Randbereich der Filigezone:
a) n = 2.500 U/min; v = 15 mm/min; s = 0,5 mm; t = 3 s
b) n = 2.600 U/min; v = 10 mm/min; s = 0,5 mm; t = 3 s
c)n = 2.750 U/min; v = 25 mm/min; s = 0,5 mm; t = 5's

Da durch die Aufwolbung des Bleches eine Schmelzebildung fiir die 1-mm-
Verbindungen mit positionsgeregeltem  Eintauchen nur bei hoher
Querschnittsverringerung des Kupferblechs erreicht werden kann, wurde im
weiteren Vorgehen eine Anpassung der Werkzeuggeometrie mit dem Ziel einer
Reduzierung der Gratbildung und des Materialflusses vorgenommen. Abbildung
45 zeigt die genutzte Werkzeuggeometrie mit dem Ziel einer verringerten
Gratbildung in den Aullenbereichen des Werkzeugs.
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0.3-04

Abbildung 45: Doppelschultergeometrie

Hierbei wurde eine zweite Schulter mit einem um 4 mm gro3eren Durchmesser
gewihlt, die im Abstand der Eintauchtiefe auf die Werkstiickoberfliche
aufsetzte. Ein aktives Eintauchen der zweiten Schulter in die Blechoberfliche ist
nicht vorgesehen. Jedoch kommt es im Verlauf des Eintauchprozesses zu einem
Aufwolben des oberen und unteren Blechs im an den Werkzeugeingriff
angrenzenden Bereich. Die Gratbildung fithrt dazu, dass plastifiziertes Material
in die Aullenbereiche verdringt werden kann und in Kontakt mit der zweiten
Schulter kommt beziehungsweise durch diese im Figebereich gehalten wird.
Abbildung 46 zeigt einen Vergleich der Prozessvarianten. So erzielt der Finsatz
der Doppelschulter eine reduzierte Querschnittsverringerung des oberen Blechs
sowie eine symmetrische und gleichmallige Ausprigung der Grenzfliche und des

Schmelzefilms.

Abbildung 46: Exemplarische Darstellung des Doppelschulteretfekts im
Vergleich zu konventioneller Werkzeugausfihrung

4.2 Kraftregelung

In weiterfihrenden Versuchen wurden Verbindungen an einer kraftgeregelten,
modifizierten Reibelementschweilanlage der Firma EJOT mit einer maximalen
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Axialkraft von 9 kN und einer maximalen Drehzahl von 8.000 U/min
hergestellt. Ziel dieser Vorgehensweise war es, die Drehmomentspitze wihrend
des Eintauchens des rotierenden Werkzeugs in das kalte Material zu reduzieren,
um somit ein Ablésen des oberen Blechs zu verhindern. Des Weiteren kann
durch die Kraftregelung im Fall einer Schmelzebildung ein Verdringen dieser
durch das Nachsetzen des Werkzeugs erkannt und erzielt werden. Gleichzeitig
ermoglicht die anlageninterne Messtechnik eine Aufnahme des Eintauchwegs
sowie des Drehmoments und der zeitlichen Verliufe von Drehzahl und
Axialkraft. Aus diesen Kennwerten wird zudem die Schweil3energie bestimmt,
die fiir weitere Auswertungen verwendet wurde. Mittels einer Division durch die
Dauer der Reibphase wurde dartiiber hinaus eine mittlere Schweillleistung
bestimmt.

B

C— -
Spannhiilse

Abbildung 47: Reibelementschweillanlage und Einspannung

Fir die Versuchsdurchfiihrung wurden einfache, zylindrische Werkzeuge mit
Durchmessern zwischen 6 und 12 mm eingesetzt. Die Einspannung des oberen
Blechs wurde tber eine angepasste Spannhiilse realisiert. Im Gegensatz zu den
Versuchen mit Positionsregelung beginnt die Werkzeugrotation an der Anlage
erst nach Aufsetzen des Werkzeugs und Erreichen einer Triggerkraft von 200 N.
Im Anschluss kénnen verschiedene Phasen und Prozessabbruchbedingungen
wie maximale Zeit oder maximaler Eintauchweg gewihlt werden. In den
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vorliegenden Versuchen wurde der minimal einstellbare Fintauchweg von
0,2 mm gewihlt, um eine signifikante Verformung der Figepartner oder ein
Ablosen des Kupferblechs zu vermeiden. Die Axialkraft wurde in Abhingigkeit
der Werkzeugdurchmesser auf eine Flichenpressung von maximal 50 bis
76 N/mm? angepasst, sodass es wihrend der Reibphase nicht zu einem
Eintauchen des Werkzeugs in den Kupferwerkstoff kommt.
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5 Ergebnisse und Diskussion

5.1 Positionsgeregelter Prozess

5.1.1 Verbindungsbildung

Anhand des positionsgeregelten Schweillprozesses konnten im ersten Schritt
eine Bildung und Erstarrung der eutektischen Zusammensetzung an der
Grenzfliche erreicht werden. Abbildung 48 zeigt die Ausprigung der Figezone
tir verschiedene Drehzahlen bei ansonsten konstanten Prozessparametern und
einer Verweilzeit von 3 s.
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Abbildung 48: Einfluss der Drehzahl auf die Fligezonenausprigung
(v =25 mm/min; s = 0,3 mm; t = 3 s)
Es wurde festgestellt, dass im gegebenen Prozessbereich dieser Verweilzeit
verschiedene Stadien der Schmelzebildung beobachtet werden konnen. Bei
1.800 U/min kommt es zur Bildung eines geringen Grats mit einer Breite von

citca 0,3 mm, der von der zweiten Schulter leicht verformt wird. Mit
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zunehmender Drehzahl erhoht sich die Plastifizierung, und der Werkstoff dehnt
sich aus beziehungsweise wird durch die Rotation des Werkzeugs nach aufen
transportiert. Die Auflagefliche der zweiten Schulter erhoht sich dabei
signifikant, sodass es zu einer Kopplung des Materials kommt und die zweite
Schulter ebenfalls Material transportiert. Dies wird besonders in den
dargestellten Draufsichten deutlich. So kommt es bei einer Drehzahl von
2.200 U/min und 2.400 U/min zu einer Verbreiterung der Flgezone iiber den
Durchmesser der ersten Schulter hinaus.

Detailauftnahmen aus der Mitte der Grenzfliche verdeutlichen in Abbildung 49
die Bildung eines dinnen Diffusionssaumes bei 2.000 U/min, der wie in einet
REM-Analyse (vgl. Abbildung 50) erkennbar ist. Dieser ist etwa 2 bis 3 pm diinn,
zeigt jedoch bereits eine lamellare Erstarrungsstruktur.

2 = e
_: = s i

Abbildung 49: Einfluss der Drehzahl auf die Grenzfliche (v = 25 mm/min;
s =0,3mm;t=35)

Eutektische
Erstarrungsstroktur

S4800 30.0kV 10.9mm x700 SE(M) 50.0um S4800 30.0kV 10.9mm x11.0k SE(M) :

Abbildung 50: REM-Aufnahme bei n = 2.000 U/min (v = 25 mm/min;
s =0,3mm;t=35)
Ab 2.200 U/min kann eine kontinuierliche Zwischenschicht mit einer Dicke von
circa 30um mit vereinzelten Hohlriumen beobachtet werden. Der
Schmelzebereich zeichnet sich hierbei durch eine gleichmifBige Struktur mit
eutektischem Bereich und vereinzelten AlLCu-Ausscheidungen aus. Es ist davon
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auszugehen, dass der eutektische Punkt erst kurz vor Prozessende erreicht wurde
und keine weitere Temperaturerh6hung beziechungsweise weitere Diffusion von
Kupfer in Aluminium stattfinden konnte, sodass der hypereutektische Bereich
klein im Vergleich zur Gesamtschichtdicke ist. Auch im Ubergang zum
Aluminiumgrundwerkstoff zeigen sich nur kleine Bereiche dendritischer
Erstarrung von a-Aluminium. Innerhalb des eutektischen Bereichs sind sowohl
lamellare als auch anomale Erstarrungsstrukturen erkennbar, die sich auf das
Wiederaufschmelzen einzelner Bereiche durch Rekaleszenzeffekte wihrend der
raschen Abkiihlung der Gesamtschmelze zurtickfithren lassen.

Im Randbereich der Grenzfliche zeigen sich hingegen grofle, globulare
Ausscheidungen, die dhnlich bereits in Ultraschallschwei3prozessen beobachtet
wurden. Es wird davon ausgegangen, dass im Randbereich der Schmelze eine
Konvektion in der sich bildenden Schmelze beziehungsweise ein Verdrangen der
Schmelze nach aullen hin auftritt, was zum Aufbrechen und Ablésen von
Dendriten im tbereutektischen Bereich fihren kann.

Al,Cu-Ausscheidungen e "5 \

hypereutektisch k- o Anomale Bereiche

. Lamellare Struktur

54800 30.0kV 10.6mm x8.00k SE(M)

S4800 30.0kV 10.6mm x800 SE(M) 50.0um |l S4800 30.0kV 10.6mm x2

Abbildung 51: a) Mitte und b) Randbereich der Grenzfliche (n = 2.200 U/min;
v =25 mm/min; s = 0,3 mm; t = 3 s)
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Eine weitere Erhohung der Drehzahl fiihrt zur Bildung einer Schmelzeschicht
von mehr als 100 um, jedoch auch zu ausgeprigter Hohlraum- und Rissbildung
in der Flgeebene. Aus der grolen Schichtdicke resultiert eine verminderte
Moéglichkeit der Homogenisierung der Schmelze wihrend der Prozesszeit,
woraus sich die in Abbildung 52 dargestellten Bereiche ergeben.

Ausschnitt A und B: Ausgehend vom Kupfergrundwerkstoff bildet sich durch
die kontinuietliche kupferdominierte Diffusion in die Schmelze ein
hypereutektischer Konzentrationsbereich, wodurch sich bei Abkihlung AlCu-
Dendriten bilden. Dariiber hinaus sind vereinzelt nadelférmige, kupferreiche
Ausscheidungen zu beobachten, bei denen es sich laut Literatur um AliCuo oder
AlCu handeln muss. Die Form der Ausscheidungen weist zudem darauf hin, dass
sie sich noch wihrend der Flissigphase gebildet haben, nicht in ebener Form
wihrend der Abkiihlung nach Erstarrung der eutektischen Zusammensetzung.

Cu-reiche

Ausscheidungen

S4800 30.0kV 12.0mm x300 SE(M) SERER 2.0 ) ' ' 20.0um
eutektische Erstarrung

Al,Cu-
«— Dendriten
%-Al Dendriten

Fragmentierung

eutektisch

$4800 30.0kV 12.0mm x2.00k SE(M) 20.0um S ) 30.0kV 12.0mm x2.00k SE{M) 20.0um

Abbildung 52: REM-Aufnahme bei 2.400 U/min (v = 25 mm/min;
s =0,3mm;t=35)

Ausschnitt C: Durch die gro3e Schmelzeschichtdicke bildet sich im unteren
Bereich ein hypoeutektischer Erstarrungsbereich mit a-Aluminiumdendriten. Im
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Vergleich zu den Al,Cu-Dendriten ist jedoch eine starke Fragmentierung der -
Dendriten zu erkennen. Zuriickzufihren ist dies auf die Wachstumsrichtung der
Dendriten entgegen der Schwerkraft und des Warmeflusses.

So kommt es zum Absinken der mit Kupfer angereicherten Restschmelze
zwischen den Dendriten, was beglnstigt durch Rekaleszenzeffekte zum
partiellen Wiederaufschmelzen in interdendritischen Bereichen fiihren kann.
Zum Ende des Erstarrungsprozesses ist durch die Erstarrung der letzten
verbleibenden kupferangereicherten, abgestoflenen Schmelze aullerdem eine
typisch helle (kupferreiche) Umrandung der Dendriten, insbesondere in den

unteren Bereichen, zu erkennen.

Das Aufbrechen der Dendriten kann zudem durch ein Wiederaufschmelzen
beim Wachstum der Dendritenspitzen in warmere Bereiche der Zwischenschicht
auftreten. Bei grofler Schmelzeschichtdicke kommt es zudem zu ausgepragter
Hohlraum- und angrenzender Rissbildung. Wie in Abbildung 53 zu erkennen ist,
verlaufen diese Risse zunichst durch den hypereutektischen Bereich und die
AlCu-Dendriten.

54800 30.0kV 8.0mm x500 SE(M)

Abbildung 53: Rissbildung bei 2.400 U/min (v = 25 mm/min; s = 0,3 mm;
t=235)
Im Anschluss findet der Rissfortschritt durch die Hohlrdume und im
eutektischen Bereich sowie interdendritisch im hypoeutektischen Bereich statt.
Die Entstehung der Hohlriume ist aufgrund ihrer Struktur auf
wasserstoffinduzierte  Porenbildung und = Schrumpfungseffekte in der
eutektischen ~ Schmelze  wihrend des letzten  Erstarrungsschrittes
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zurlickzufuhren, da sich das Dendritenwachstum in die Oberfliche der
Hohlriume fortsetzt.

Im Vergleich des hypo- und hypereutektischen Bereichs fillt auBerdem auf, dass
es zwischen den AlCu-Dendriten zu einer gréberen eutektischen
Erstarrungsstruktur kommt als zwischen den a-Aluminiumdendriten. Diese
Strukturfeinung hin zum Aluminiumgrundwerkstoff ist auch fiir andere
Parameter, wie in Abbildung 54a exemplarisch dargestellt, unabhingig von der
GroBle  der Ausscheidungsbereiche zu beobachten. Auf Basis der
Prozessanordnung ist dies iber die Wirkung der Spannvorrichtung als
Wirmesenke zu erldutern, die zu einer verstitkten Wirmeleitung/-abfuhr in
Richtung des Aluminiumblechs fihrt. Es ergibt sich im unteren Bereich der
Schmelze daher eine hohere Abkuhlgeschwindigkeit, die zu einer feineren
Mikrostruktur fihrt. Thermoelementmessungen (Abbildung 54b) in der
Figezone zeigen im Vergleich zu Messungen zwischen Aluminiumblech und
Stahleinspannung eine Temperaturdifferenz von circa 100 K wihrend der
Verweilzeit und zum Zeitpunkt, wenn in der Figezone die eutektische
Temperatur erreicht wird.

- —
¢ r Eintauchen Verweilen

— Grenzfliche \

Aluminiumblech

$4800 30.0kV 10.4mm x2.50k SE(M) .0un 0 1 2 5 4 3 6

Zeitin s

Abbildung 54: a) Verlauf der Mikrostruktur iiber die Schmelzeschichtdicke und
b) Temperaturmessung bei 2.200 U/min (v = 25 mm/min; s = 0,3 mmy;
t=235)

5.1.2 Mechanische Eigenschaften

Die mechanischen Eigenschaften und das Versagensverhalten der
Verbindungen werden signifikant durch die Schmelzebildung beeinflusst. Bei der
Betrachtung der Trennkraftwerte in Abbildung 55a ist zunichst eine Erhéhung
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der Werte mit steigender Drehzahl 2zu beobachten. Im niedrigen
Drehzahlbereich findet hierbei eine Erhéhung der Anbindungsfliche durch
Umformung statt, wihrend es ab 2.000 U/min durch die eutektische Reaktion
zu einer Benetzung der Fliche kommt, der eine Erh6hung der Trennkraft um
bis zu 54 % bewirkt. Dies ist zum einen auf die Erthéhung der Anbindungsfliche
durch den Benetzungseffekt der Schmelze zurtickzufihren. Zum anderen fuhrt
die Bildung eines Eutektikums und der weiteren enthaltenen Phasen aber auch
zu einer Verinderung der Grenzflicheneigenschaften. So kann in den Werten
des Traversenwegs bis zum Erreichen der maximalen Scherzugkraft (vgl.
Abbildung 55a) zunachst nur ein leichter Anstieg beobachtet werden. Werden
jedoch die Gesamtverldufe bis zum vollstindigen Versagen der Verbindung in
Abbildung 55b beobachtet, kbnnen ab einer Drehzahl von 2.200 U/min eine
deutliche Reduzierung des Traversenwegs und dementsprechend eine Abnahme
der Duktilitit der Verbindung beobachtet werden. Der Kurvenverlauf zeigt
jedoch ein prinzipiell duktiles Versagen mit ausgeprigtem Bereich plastischer
Verformungen, die zu einem Grofteil auf die Verformung des Aluminiumblechs
zurlickzufithren sind.
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Abbildung 55: Einfluss der Drehzahl auf a) die Trennkraft im
Scherzugversuch, b) den Kraft-Weg-Verlauf fir ausgewihlte Proben
(v = 25 mm/min; s = 0,3 mm; t = 3 s)
Eine Auswertung der Bruchflichen und Probenquerschnitte in Abbildung 56
lasst die Ursache des Kurvenverlaufs erkennen. So kommt es bei 1.600 U/min
zunachst noch zu einer geringen Anbindung, was unter anderem an den wenigen

Anhaftungen auf der Kupferseite zu erkennen ist. Dies resultiert in einem
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Ablosen an der Grenzfliche mit minimaler Verformung der Fligepartner. Bei
1.800 U/min kommt es zu einem Versagen durch das Ausknopfen der
Verbindung. Bei weiterer Erh6hung der Drehzahl ist in den Anhaftungen auf
der Kupferseite die deutliche Vergroflerung der Grenzfliche zu erkennen,
jedoch folgt bei 2.000 U/min ein Ubergangsbereich mit teilweisem Ausknopfen

(circa 50 %) und starker Verformung des Aluminiumblechs.

1600 U/min

Abbildung 56: Einfluss der Drehzahl auf das Bruchverhalten der Verbindung

(v =25 mm/min; s = 0,3 mm; t = 3 s)
Bei weiterer Erhéhung der Drehzahl nimmt der Anteil des Ausknopfens ab und
auch die Verformung des Aluminiumblechs reduziert sich deutlich durch das
fehlende Abschilen des Aluminiumgrundwerkstoffs. Stattdessen kommt es
zunehmend zu einem Versagen an der Grenzfliche, wobei im Querschliff nur
wenige Anhaftungen an der Kupferseite zu erkennen sind. Fur diesen Bereich
kann davon ausgegangen werden, dass der Verlauf weitestgehend von der
Verformung des weicheren, duktilen Aluminiumpartners bis zur Trennkraft
dominiert wird, die Grenzfliche selbst jedoch ein sprédes Versagensverhalten
aufweist.
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Das sprode Versagensverhalten zeigt sich in Detailaufnahmen der Bruchflichen
bei 2.400 U/min in Abbildung 57. Hierbei vetbleibt nahezu der gesamte
Schmelzbereich auf der Aluminiumseite. An der Kupferseite hingegen ist im
Bereich vereinzelter Anhaftungen ein dinner Phasensaum zu erkennen. Im
Randbereich der Anhaftungen kommt es zu einer Risseinleitung und einem
Fortschritt an der Grenzfliche. Wie in Kapitel 2 ,,Stand der Technik® bereits
dargestellt, wird das zunehmend sprode Versagen auf die erhohte Bildung
kupferreicher Phasen mit steigendem Energieeintrag zuriickgefiihrt, auch wenn
deren Anteil gegentiber dem eutektisch erstarrten Bereich gering ist. Vorteilhafte
Eigenschaften werden nur bei geringerem Energieeintrag im Ubergangsbereich
zwischen Festphasendiffusion und erster Schmelzebildung erzielt. Dieser
Zeitpunkt kann prozesstechnisch wihrend des positionsgeregelten Prozesses

jedoch nicht klar abgegrenzt werden.

50um

Abbildung 57: Bruchfliche (n = 2.400 U/min; v = 25 mm/min; s = 0,3 mm;
t=35)

Um das grundlegende Alterungsverhalten einzuschitzen, wurden die Proben
zusitzlich bei 180 °C fiir 168 h ausgelagert. Hierbei kam es bei den Proben mit
keiner (1.800 U/min) oder geringer (2.000 U/min) Schmelzebildung zu einer
leichten, insignifikanten Erhohung der Trennkraft und des Traversenwegs. Fur
Proben mit einem Schmelzesaum von meht als 50 um (2.400 U/min) kommt es
hingegen zu einer leichten Verringerung der Trennkraft und des Traversenwegs,
was auf das fortschreitende Phasenwachstum, ausgehend von den bereits
beschriebenen kupferreichen Phasensiumen, sowie auf einen Rissfortschritt
entlang der Grenzfliche durch thermische Dehnung wihrend des Aufheizens
und Abkihlens zurtickzufiihren ist.
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Abbildung 58: Auslagerung bei 180 °C fiir 168 h: a) Trennkraft und
Traversenweg und b) Verlauf Kraft-Traversenweg in Abhingigkeit der
Drehzahl

5.1.3 Erhohung des Umformgrades

Im vorangegangenen Abschnitt zeigte sich, dass ein Verbleiben der Schmelze
mit erhohter Schichtdicke zu Rissbildung und Versprodung der Verbindung
fihren kann. In einem weiteren Ansatz wurde daher untersucht, ob wihrend des
positionsgeregelten Prozesses ein Verdringen der Schmelze aus der Fiigezone
erreicht werden kann. Dafir wurden die Untersuchungen an 2-mm-
Verbindungen durchgefithrt, um einen gréeren Variationsbereich der
moglichen Eintauchtiefe zu erhalten und die Schmelzebildung wihrend des
Eintauchprozesses, nicht wahrend einer Verweilzeit, zu erzielen. Gegentiber von
Untersuchungen an 1 mm starken Blechen ergibt sich fiir die Bearbeitung von
2 mm starken Blechen eine reduzierte Verformung der Grenzfliche, was den
Einsatz eines zylindrischen Werkzeugs mit einem Durchmesser von 12 mm
ermoglichte, bei dem es bei 1-mm-Verbindungen bereits zum Ablosen des
Kupferblechs kommen wiirde. Abbildung 59 zeigt den Einfluss der Drehzahl
auf die Ausprigung der Grenzfliche bei ansonsten konstanten
Prozessparametern. Hierbei zeigt sich eine zunehmende VergroBerung der
Kontaktfliche, an der sich eine Schmelze bildet. Diese ist durch leichte
Ausstilpungen am Kupfergrundwerkstoff markiert, was vermutlich den
Wirmeeinflussbereich mit reduzierter FlieBspannung des Kupfers begrenzt.
Dartiber hinaus erhoht sich die Schmelzeschichtdicke zwischen 2.500 U/min
und 3.000 U/min. Ab 3.500 U/min kommt es bereits zu einer Poren- und
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Rissbildung. Im Bereich der sich bildenden Schmelzedepots ist wie beispielhaft
in Abbildung 60 dargestellt eine hypereutektische Erstarrungsstruktur mit
zahlreichen AlCu-Ausscheidungen erkennen. Dartiber hinaus weisen alle
Proben geringe Phasensiume weiterer Zusammensetzungen am Ubergang zum

Kupfergrundwerkstoff auf.

Abbildung 59: Einfluss der Drehzahl auf die Verbindungsbildung bei 0,3 mm
Eintauchtiefe: a) 2.500 U/min; b) 3.000 U/min; 3.500 U/min
(v = 30 mm/min, @ = 8 mm)

e
=
AT o L o
Phasensaum
1
L e
Al,Cu-Ausscheidungen
I 1000 pm 1 3 I 50 pm i

Abbildung 60: Detailaufnahme des Schmelzebereichs (n = 3.000 U/min;
v = 25 mm/min; s = 0,3 mm)
Abbildung 61 zeigt die Fligezone im geidtzten Zustand. In Detailansicht A ist zu

erkennen, dass eine ausgeprigte Rihrzone und eine durch den Materialfluss

bedingte Kornfeinung nur im oberflichennahen Bereich erzielt werden.
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Unterhalb des Kontaktbereichs des Werkzeugs zeigt sich eine Erhchung der
KorngroBe, jedoch keine flieBbedingte Verzerrung der Korner.

Al 1000 pm_,

Abbildung 61: Panoramaaufnahmen nach Mikrodtzung (n = 3.500 U/min;
v = 25 mm/min; s = 0,3 mm)

Es kann entsprechend davon ausgegangen werden, dass die eutektische Reaktion
durch das Erreichen der eutektischen Temperatur an der Grenzfliche unter der
wirkenden Axialkraft ausgelost wird. Im Vergleich zum konventionellen
Rihrreibschweilen mit Schweil3stift ist der Einfluss der Umform- und
Schergeschwindigkeit verringert. Der Prozess ist vielmehr mit einem
zeitreduzierten Diffusionsschweillprozess zu vergleichen. Jedoch kann
angenommen werden, dass der flichige Initialkontakt durch die Rotation des
Werkzeugs effektiver hergestellt wird als beispielweise durch einen statischen
Heizstempel.  Zusitzlich  ist  die  halbkreisférmige  Ausprigung  der
Wirmeeinflusszone zu erkennen, deren Schnittpunkt an der Grenzfliche etwa
mit der Position der zuvor genannten Ausstilpungen tbereinstimmt. In diesen
Bereichen ist die FlieBspannung des Kupfers durch den erhohten
Temperatureintrag soweit reduziert, dass es unter der wirkenden Axialkraft zu
einer leichten Verformung tiber die Blechdicke hinwegkommt.

Unter polarisiertem Licht in Abbildung 62 zeigt sich auflerdem die Kornstruktur
eutektisch erstarrten Schmelzedepots. In Richtung des Aluminiumwerkstoffs
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bildet sich eine signifikant feinere Struktur, da es im Zentrum der Schmelze
beziehungsweise in der Niahe des Kupferwerkstoffs zu geringeren
Abktuhlgeschwindigkeiten kommt.

I 1000 pm

Abbildung 62: Kornstruktur des erstarrten Schmelzebereichs nach
Mikrodtzung und unter polarisiertem Licht (n = 3.500 U/min; v = 25
mm/min; s = 0,3 mm)

Um die negativen Aspekte der Schmelzeschicht an der Grenzfliche auf die
mechanischen Figenschaften zu reduzieren, wurde in einem weiteren Schritt eine
erhohte Eintauchtiefe genutzt, um die Schmelzebildung wihrend des Prozesses
zu initiieren und die Schmelze durch die starke Verformung aus der Fiigezone
zu verdringen. Abbildung 63 zeigt die Oberfliche des Kontaktbereichs
Werkzeug-Kupferblech. Aulerhalb des direkten Kontaktbereichs ist hier neben
dem Spannelementabdruck ein Oxidationsring erkennbar, der durch die
Erwirmung des Kupfers entsteht und sich in Abhingigkeit der

Prozessparameter verindert.

0,7 mm

2400 U/min
2400 U/min

2800 U/min
2800 U/min

30 mm/min _ 50 mm/

Abbildung 63: Einfluss der Prozessparameter Eintauchtiefe in mm, Drehzahl
in U/min und Eintauchgeschwindigkeit in mm/min auf die Probenoberfliche
(O =12 mm)

Wird die Schmelzebildung an der Grenzfliche in Abbildung 64 betrachtet, ist
eine Korrelation mit den Prozessparametern erkennbar. Durch den
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kontinuierlichen Eintauchvorgang des Werkzeugs kommt es gleichzeitig zu einer
Schmelzebildung sowie zu einem Verdringen der Schmelze in die

AuBlenbereiche der Fiigezone.

2400 U/min
30 mm,/ min

2800 U/min

2400 U/min

2800 U/min

Abbildung 64: Einfluss der Prozessparameter auf die Schmelzebildung
(O =12 mm)
Im Querschliff sind Schmelzedepots verschiedener Grof3e zu erkennen, die
jedoch nicht ganz in den Aullenbereich verdringt werden. Dartiber hinaus
verbleibt stets eine kontinuietliche Schmelzeschicht zwischen 10 bis 50 pm in
der Mitte der Fiigezone. Fiir eine weitere Charakterisierung der Effekte sind die
Werte in Abbildung 65 quantifiziert. Es zeigt sich ein nahezu linearer Anstieg
des Schmelzevolumens fiir die jeweiligen Eintauchgeschwindigkeiten. Im
Vergleich zu den Maximalwerten von Drehmoment und Axialkraft ist jedoch

keine direkte Korrelation zu erkennen.
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Abbildung 65: Einfluss der Prozessparameter auf Axialkraft, Drehmoment,
Schweillenergie, Durchmesser des Oxidationsrings und Schmelzevolumen
In der Berechnung der Schweillenergie aus dem Integral des Drehmoments
sowie der Drehzahl zeigt sich lediglich ein leichter Gesamtanstieg der Werte fuir
50 mm/min Eintauchgeschwindigkeit. Den signifikantesten Einflusswert fur die
Schmelzebildung zeigt die Anzahl der Umdrehungen im Material. Diese Grof3e
stellt einen Vergleichswert dar, der die drei Prozessgroflen iber folgende

Gleichung zusammenfasst:

_ n[U/min] X t[mm]
B v[mm/min]

U

Fir beide FEintauchgeschwindigkeiten zeigt sich in Abhingigkeit der
Umdrehungen ein gemeinsames Ansteigen der Werte, jedoch werden trotz
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niedrigerer Werte fiir eine Eintauchgeschwindigkeit von 50 mm/min nahezu
gleiche Werte des Schmelzevolumens erreicht. Es ist anzunehmen, dass die
hohere Umformgeschwindigkeit zu einem erhohten reib- und umformbasierten
Wirmeeintrag fihrt und dadurch die eutektische Temperatur an der Grenzfliche
schneller erreicht wird. Eine Ausmessung des dulleren Oxidationsrings zeigt
ebenfalls eine Korrelation zum Schmelzevolumen, jedoch ist fir eine
Eintauchtiefe von 1 mm fir beide Eintauchgeschwindigkeiten kein weiterer
Anstieg der Werte zu erkennen. Es ist davon auszugehen, dass das Erreichen der
eutektischen Temperatur einen weiteren Temperaturanstieg in der Flgezone
verhindert, da die Bildung der Schmelze zu einer Verringerung des
Materialwiderstands fiihrt, der fur einen reibbasierten Wirmeeintrag benotigt
wird. Eine Betrachtung von zwei exemplarischen Verlaufen von Parametern mit
unterschiedlicher Eintauchgeschwindigkeit in Abbildung 66 bestitigt diese
Annahme.
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Abbildung 66: Verlauf von Axialkraft, Drehmoment und Temperatur fur

n = 2.400 U/min, t = 1,2 mm und 2) v = 30 mm/min; b) v = 50 mm/min
Fir beide Varianten gibt es wahrend des Eintauchens zunichst einen Anstieg
von Axialkraft, Drehmoment und Temperatur. Fir eine hohere
Eintauchgeschwindigkeit ergibt sich im Vergleich ein hoherer Anstieg der Werte.
Bei dem Erreichen der eutektischen Temperatur ist kurzzeitig ein konstanter
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Verlauf der Werte zu erkennen. Sowohl Drehmoment als auch Axialkraft zeigen
nach diesem Punkt eine signifikante, etwa lineare Verringerung, wihrend die
Temperatur in der Fugezone Uber einen Zeitraum von 0,4 bis 0,6 s annihernd
konstant bleibt und im Anschluss eine leichte Reduzierung zeigt. Entsprechend
kann das Erreichen des eutektischen Punkts beziehungsweise der Beginn der
Schmelzebildung unter anderem Uber den verringerten Anstieg des

Drehmoments detektiert werden.

Zusammenfassend lasst sich festhalten, dass durch die Nutzung hoherer
Eintauchtiefen bei 2-mm-Verbindungen eine begrenzte Verdringung der
Schmelzschicht erfolgen konnte. Durch die hohe Umformung im
Kupfergrundwerkstoff kommt es auch zu einer Verformung des
Aluminiumblechs, was zur Bildung von Schmelzedepots, jedoch nicht zu einem
Austrieb der Schmelze aus dem Verbindungsbereich fithrt. Zudem bleibt in der
Figezone stets ein Restsaum erhalten. Fir eine Optimierung dieser
Prozessvariante wiren entweder hohere Drehzahlen fur ein schnelleres
Erreichen der eutektischen Temperatur notwendig oder ein zusitzlicher
Nachsetzprozess ab Erreichen der eutektischen Temperatur. Das Erreichen des
eutektischen Punkts kann, wie exemplarisch gezeigt, tber den Verlauf von
Drehmoment und Axialkraft detektiert werden, jedoch besteht tber die
Positionsregelung  keine Moglichkeit zum Hinzuftiigen einer effektiven
Stauchphase. Darliber hinaus finden wihrend des Eintauchens bis zum
Erreichen der Schmelzebildung bereits eine so starke Umformung und
Querschnittsverringerung statt, sodass nur ein geringes Potenzial fir einen
weiteren Setzweg verbleibt.

5.1.4 Zusammenfassung

Durch den positionsgeregelten Riihrreibschweillprozess konnte erfolgreich
innerhalb weniger Sekunden die Bildung einer eutektischen Schmelze an der
Grenzfliche Aluminium-Kupfer erzielt werden. Dabei kam es in keinem der
Versuche zu einem signifikanten Aufschmelzen des Aluminiumgrundwerkstoffs,
da die Bildung einer Schmelzeschicht eine Reduzierung des Materialwiderstands
gegeniiber dem positionsgeregelten Schweillwerkzeug verursacht und somit
einen signifikanten weiteren Wirmeeintrag behindert. Wahrend der

Aufheizphase beziehungsweise aufgrund des positionsgeregelten Eintauchens
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kommt es jedoch bereits bei geringer Werksticktemperatur zu einer
signifikanten plastischen Verformung, die zu diesem Zeitpunkt technologisch
keine  Vorteile bringt. Bei geringer FEintauchtiefe koénnen die
Grenzflichenverformung und Gratbildung durch die Nutzung einer zweiten
Werkzeugschulter verringert werden. Das Erreichen der eutektischen Reaktion
findet anschlieBend entweder wihrend des Eintauchens oder wihrend einer
Verweilzeit statt. Bei der Fortsetzung des Prozesses kommt es zu einer partiellen
Verdringung der Schmelze in die Aullenbereiche der Figezone und zum
Verbleiben eines Restsaums mit einer Schichtdicke von 10 um bis zu circa
200 um fur Versuche mit hoher Drehzahl und Verweilzeit.

Durch die Nutzung eines Doppelschulterwerkzeugs in Kombination mit einer
geringen RHintauchtiefe und Verweilzeit kénnen Ubergangsbereiche mit
gleichmiBiger Schichtdicke erzielt werden. Bei geringer Schichtdicke von
weniger als 30 um bestehen diese Sdume aus einem Bereich eutektischer
Erstarrung mit geringen Anteilen an AlLCu-Ausscheidungen. Bei groBeren
Schichtdicken wird die Struktur inhomogener, es bilden sich grof3e hypo- und
hypereutektische Bereiche mit Dendritenwachstum aus. Dartiber hinaus nimmt
die Poren- und Rissbildung aufgrund des héheren Schmelzevolumens und des
steigenden  Anteils  aluminiumreicher =~ Schmelze  durch  mangelnde
Homogenisierung zu. Im Ubergangsbereich zum Kupfergrundwerkstoff sind
zudem weitere kupferreiche Phasensaume und vereinzelte Dendriten mit einer
Dicke von circa 1 bis 3 um zu erkennen. Mechanisch kommt es fur diese
Grenzflichenzustinde zu einem Ubergang in sprodes Versagensverhalten.
Zusammenfassend ergeben sich durch die Schmelzebildung eine beschleunigte
Verbindungsbildung und Vergrolerung der stoffschliissig angebundenen
Kontaktfliche gegentiber dem Festphasenfiigen. Ein Verbleib der eutektischen
Zusammensetzung an der Grenzfliche ist technologisch jedoch nicht sinnvoll.
Bei signifikanten Schmelzevolumina, die unter anderem vorteilhaft fir die
vollstindige Benetzung und den Abtransport von Oxidresten in die
Aullenbereiche der Fiigezone sind, kann durch den positionsgeregelten Prozess

keine hinreichende Verdringung der Schmelze stattfinden.
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5.2 Kraftgeregelter Prozess

5.2.1 Prozessablauf

Wie in den vorangegangen Abschnitten dargestellt, gelingt es durch den
Rihrreibschweilprozess, das Erreichen der eutektischen Temperatur und eine
entsprechende Schmelzebildung an der Grenzfliche zu erzielen. Die
verbleibende Schicht neigt jedoch zu Poren- und Rissbildung und fiithrt bereits
bei geringen Schichtdicken zu einer Reduzierung der Duktilitit und einem
Versagen an der Grenzfliche. Zielsetzung der folgenden Untersuchungen war
es daher, die Schmelze unmittelbar wihrend beziehungsweise nach der
Entstehung aus der TFlgezone zu verdringen. Gleichzeitig sollte die
Querschnittsverringerung und Verformung des Kupferblechs minimiert werden,
die wihrend des positionsgeregelten Eintauchens des Werkzeugs in den kalten
Werkstoff auftritt. In Abbildung 67 werden anhand eines beispielhaften Verlaufs
der Prozessgroflen mehrere Besonderheiten des im Folgenden untersuchten,

kraftgeregelten Prozesses deutlich.

1. Das Einschalten der Werkzeugrotation erfolgt nach Erreichen einer
Triggerkraft von 200 N. Entsprechend werden wihrend des Aufsetzens und
Anlaufs kurzzeitig Kraft- und Drehmomentspitzen erreicht, da zunichst die
Haftreibung tiberwunden werden muss. Die Soll-Drehzahl wird nach 0,1 bis
0,2 s erreicht. Im Gegensatz zu der Positionsregelung kommt es nicht zu der
zuvor dargestellten Krafterh6hung auf tber 6 bis 8 kN wihrend des
Eintauchens, da die Eintauchgeschwindigkeit eine resultierende Grof3e des
Wirmeeintrags, der FlieBspannung und der Prozesskraft ist. Hierbei ist die
Prozesskraft wie dargestellt mit 4 bis 6 kN fiir einen Werkzeugdurchmesser
von 10 mm vergleichsweise niedrig gewihlt. So kommt es durch den
kontinuierlichen Anpressdruck zwar zu einer Erwiarmung des Werkstoffs,
jedoch betrigt die resultierende Flichenpressung unterhalb des Werkzeugs
nur etwa 50 bis 70 N/mm? was nur annihernd im Bereich der
FlieBspannung von Kupfer fir Temperaturen zwischen 300 und 600 °C
[MAT11] liegt. Ein Eintauchen in den Werkstoff wihrend der
Erwirmungsphase findet dementsprechend nicht statt. Dies ist unter
anderem an dem leicht negativen Anstieg des Eintauchweges zu erkennen.
Dieser ist auf die thermische Ausdehnung der Werkstiicke sowie des
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2.

98

Werkzeugs bis zum Ende der dargestellten Reibphase zurtickzufthren.
Gleichzeitig erhoht sich das notwendige Drehmoment, was auf eine
Erhohung der Haftreibung wihrend der Erwarmung des Kupfers schlieffen
lasst, da Oxidschichten durchbrochen werden und der metallische Kontakt
sowie die Adhisionsneigung der Werkstoffe durch die Erweichung des
Grundwerkstotfs zunehmen.

0000
Ist-Kraft Ist-Drehzahl
6 £
4 5000
1 D
= . -}
£’ £
E z
2y 4 4000 B
2
A
3 3000
FEintauch-
Reibphase
P Phase
<+ P
12 08
g0 | Drehmoment Eintauch-Weg
Z
£ 8 04 E
5 g
E 6 R=
g g
= 4 0o B
4
a 2
0 04
0 0,2 0,4 0,6 08 1 12 14

Zeitin s

Abbildung 67: Vetlauf der ProzessgroBlen (n = 5.000 U/min; F = 4 kN
Smax = 0,2 mm; Owz = 10 mm)
Am Ende der Reibphase ist wie in Abbildung 68 fiir alle Prozessvarianten
eine Erhohung der Amplitude der Ist-Kraft zu erkennen. Hierbei kommt es
stets zu einem Abfall der Kraft um etwa 150 bis 300 N. An dieser Stelle wird
von der Bildung der eutektischen Schmelze beziechungsweise -einer
durchgehenden Schmelzeschicht mit einer Mindestdicke von 10 bis 50 um
ausgegangen, da sich somit plotzlich eine Nachgiebigkeit zwischen den
Werksticken ergibt. Nahezu gleichzeitig kommt es zum FEintauchen des
Werkzeugs und zum Erreichen des maximalen Fintauchweges von 0,2 mm
nach circa 50 bis 100 ms. Uber das Wegmesssystem wird das Erreichen
dieses Eintauchwegs als Abbruchkriterium des Prozesses genutzt. Diese
Kombination aus geringer Prozesskraft und vergleichsweise hoher Drehzahl
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erlaubt daher das Erreichen der eutektischen Temperatur ohne signifikante
Umformung des Kupferblechs.

——Ist-Kraft ——Eintauch-Weg

Bildung der Schmelze

Weg in mm

L L ! ! _0’2
0,8 0,9 1 1,1 1,2 1,3

Zeitin s
Abbildung 68: Detailansicht des Kraft-/Wegverlaufs nach Ende der Reibphase

Im Gegensatz zum positionsgeregelten Prozess hat der Eintauchprozess nur
einen geringen Anteil von etwa 2 bis 20 % an der Gesamtprozesszeit, die im
Wesentlichen durch die Reibphase bestimmt wird. Da das Ende der Reibphase
mit dem Erreichen der eutektischen Temperatur gleichzusetzen ist
beziehungsweise nur um wenige ms abweicht, wurde die Dauer der Reibphase

als ZielgroB3e fur nahezu alle folgenden Untersuchungen ausgewertet.

Nach Ende der Eintauchphase ist fir alle Proben beim Trennen des
Verbindungsbereichs eine ahnliche Struktur zu erkennen. Um den
Verformungsbereich des Werkzeugs bildet sich ein sternférmiger
Schmelzeaustrieb, die Gro3e dieses Bereichs erhoht sich mit der Drehzahl. Der
Austrieb zeigt bei zahlreichen Proben eine leichte Asymmetrie, diese lasst sich
jedoch nicht zum Beispiel auf die Anordnung der Bleche in der Vorrichtung
zuriickfithren. Zusitzlich sind in der Mitte des Verformungsbereichs kleine

dunkle Bereiche zu erkennen, bei denen es sich um Ansammlungen von Poren

handelt.
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Abbildung 69: Kupferoberfliche nach Auftrennen

5.2.2 Skalierung der Randbedingungen

In einer ersten Versuchsreihe wurden, wie in Tabelle 7 dargestellt, verschiedene
Werkzeugdurchmesser eingesetzt, um die eutektische Reaktion unter skalierten
Bedingungen auszul6sen. Die Vergleichbarkeit der Werte wird iber eine
konstante Flichenpressung und Umfangsgeschwindigkeit innerhalb eines
Parametersatzes erreicht, sodass Drehzahl und Prozesskraft fiir verschiedene

Werkzeugdurchmesser entsprechend angepasst werden mussen.

Tabelle 7: Ubersicht der verwendeten Parameterkombinationen

n in U/min
VR in mm/min
6 mm 8 mm 10 mm 12 mm

V1 1,57 5.000 3.750 3.000 2.917
V2 1,83 5.833 4.375 3.500 3.334
V3 2,09 6.667 5.000 4.000 3.750
V4 2,36 7.500 5.625 4.500 4.167
Vs 2,62 - 6.250 5.000 -
V6 2,88 - 6.875 5.500 -
V7 3,14 - 7.500 6.000 -

pwzin N/mm? Fz in kKN
p1 50,9 - 2,6 5,8
P2 63,7 1,8 32 -
p3 76,4 22 3,8 -

Hierbei sind nicht alle Kombinationen moglich, da Schweilzeit und Drehzahl
auf jeweils 5s und 8.000 U/min limitiert sind sowie groBBere Werkzeuge bei

hohen Drehzahlen das zuldssige Anfangsdrehmoment iiberschreiten.
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Abbildung 70 zeigt am Beispiel verschiedener Werkzeugdurchmesser und
Umfangsgeschwindigkeiten an 1-mm-Verbindungen den Einfluss des
Reibprozesses auf die eutektische Reaktion, die am Ende der Reibphase
stattfindet. Der Verlauf der resultierenden Dauer der Reibphase stellt sich in
Abhiangigkeit der Drehzahl als parallel verschobene exponentielle Funktion dar,
wobei ein deutlich groflerer Versatz zwischen 8 mm und 10 mm vorliegt als

zwischen 10 mm und 12 mm Werkzeugdurchmesser.
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Abbildung 70: a) Einfluss der Drehzahl und des Durchmessers auf die Dauer
der Reibphase; b) Energie-Zeit-Vetlauf (1 mm; p = 50,9 N/mm?)

Es zeigen sich zwei Grenzbereiche der Reibphase auf. So werden fiir kleine
Werkzeugdurchmesser oder geringe Drehzahlen sowie geringere Anpressdriicke
lange Zeiten bis zum Erreichen der eutektischen Schmelze an der Grenzfliche
benotigt.  Gleichzeitig werden fir hohe Drehzahlen oder groflere
Werkzeugdurchmesser beziehungsweise fiir erhohte Anpressdriicke geringe
Zeiten von weniger als 0,5 s erreicht. Der Effekt der Drehzahlerh6hung auf die
Zeitverringerung wird jedoch in diesen Bereichen zunehmend kleiner.
Abbildung 70b zeigt dariiber hinaus die eingebrachte Schweilenergie in
Abhingigkeit der benétigten Zeit in der Reibphase. Hierbei ergeben sich pro
Werkzeug Verldufe entlang von Geraden, der Abstand der Punkte nimmt
zwischen den Einzelwerten hin zu hoheren Energiewerten stark zu. Die Punkte

liegen nahezu auf einer Geraden.

Im Rahmen der Datenauswertung konnte ermittelt werden, dass es durch die
Einfihrung einer Streckenenergie, das heiB3t die Normierung der Nettoenergie
iiber den Werkzeugumfang, zu einer Uberlagerung der Verliufe kommt. Dies
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wird darauf zuriickgefihrt, dass der Warmeeintrag mal3geblich an der
AuBlenkante des Werkzeugs zugefiihrt wird, da hier die maximale
Relativgeschwindigkeit zwischen Werkzeug und Werkstick auftritt (vgl.
Abbildung 71). Wird fiir den Wirmeeintrag ein Punkt auf der Aulenkante des
Werkzeugs betrachtet, legt dieser wihrend einer Umdrehung eine Strecke in
Héhe des Werkzeugumfangs zuriick. Die gleiche Uberlagerung der Werte findet
folglich auch bei einer Normierung tiber den Werkzeugradius oder -durchmesser
statt.

Abbildung 71: Umfangsgeschwindigkeit entlang des Werkzeugradius

Abbildung 72 stellt die Zusammenfassung der durchgefiihrten Vorversuche fiir
3 Blechdicken sowie fur verschiedene Drehzahlen, Werkzeugdurchmesser (w6
bis w12) und Flichenpressungen (pl bis p3, vgl. Tabelle 7) dar. Neben der
normierten Energie ist die normierte Leistung in Abhangigkeit der benotigten
Reibphase abgebildet. Es zeigt sich, dass die normierten Werte fur alle
Parameterkombinationen je Blechdicke im Fall der Energie einer Geraden und
im Fall der Leistung einer Exponentialfunktion folgen. Die Unterschiede
zwischen den Blechstirken sind auf die hohere notwendige Temperatur an der
Grenzfliche Werkzeug/Kupferblech zuriickzufithren, die notwendig ist, um an
der Grenzfliche Aluminium/Kupfer die eutektische Schmelze zu bilden. In den
Leistungsverlaufen ist dartiber hinaus jeweils ein Sittigungsbereich zu erkennen,
in dem ein Mindestniveau der Leistung tUberschritten werden muss, um unter
Einhaltung der Maximalzeiten das Erreichen der eutektischen Temperatur zu
ermoglichen. Auf Hohe dieses Mindestniveaus entspricht der reibbasierte
Wirmeeintrag der Warmeabfuhr durch die Einspannvorrichtung, die Umgebung
und das Werkzeug selbst. Das System befindet sich im Gleichgewicht in Bezug
auf die eutektische Reaktion. Fir ein Erreichen der Schmelzebildung miisste die
Drehzahl oder der Werkzeugdurchmesser erhéht werden. Physikalisch weist der
gemeinsame Verlauf der Werte aulerdem auf den direkten Zusammenhang des
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Erreichens der eutektischen Reaktion durch den reibbasierten Warmeeintrag an
der Werkstiickoberfliche hin, was wiederum durch die stark vereinfachte
Prozessvariante begriindet ist. Wihrend der Reibphase findet kein Eintauchen
in den Kupferwerkstoff statt, ein umform- oder materialflussbedingter Effekt
auf die Dauer der Reibphase ist entsprechend zu vernachlissigen. Fiir Versuche
mit Reibstift oder signifikanter Umformung ist von deutlich abweichenden
Ergebnissen auszugehen.
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Abbildung 72: Normierte Schweillenergie der Vorversuche in Abhangigkeit der
benotigten Schweil3zeit
Die Betrachtung ausgewihlter Querschliffe der Verbindung verdeutlicht dartiber
hinaus weitere Unterschiede zwischen den Blechdicken und genutzten
Werkzeugdurchmessern. Somit kommt es bei 0,5-mm-Verbindungen
(Abbildung 73) zu einer ausgeprigten Verformung und Aufwoélbung der Bleche.
Die Bildung einer Schmelze erfolgt ungleichmillig und erst in einem hohen
Drehzahlbereich. Ein Verdringen der Schmelze kann lediglich bei maximaler
Drehzahl zwischen 6.000 und 7.000 U/min beobachtet werden. Im Verlauf der
Prozessgroflen ist wie in Abbildung 74 keine signifikante Abgrenzung im
Kraftverlauf zwischen Reibphase und Eintauchbereich zu erkennen. Zudem ist
die Eintauchphase etwa doppelt so lang wie bei 1-mm-Verbindungen, sodass
davon auszugehen ist, dass sich keine vollstindige Schmelzeschicht gebildet hat
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und der Austrieb weniger effizient stattfindet. Im Vergleich zu einem
positionsgeregelten  Prozess ist jedoch eine signifikant verringerte
Grenzflichenverformung zu beobachten, was auf den gleichmifligen Anstieg
des Drehmoments sowie die reduzierte Eintauchtiefe des Werkzeugs

zurickzufuhren ist.

Abbildung 73: 0,5-mm-Verbindungen fiir a) 4.167 U/min, b) 5.833 U/min und
¢) 6.667 U/min (F = 1,8 kN; smex = 0,2 mm; Owz = 6 mm)
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Abbildung 74: Verlauf der Prozessgroflen an 0,5 mm Blechstirke
(n = 6.667 U/min, F = 1,8 kN; smax = 0,2 mm; Owz = 6 mm)

Verbindungen von 1 mm starken Blechen (vgl. Abbildung 75) weisen eine
verringerte Verformung auf. Wie zuvor kommt es jedoch zu einer leichten
Aufwolbung des Kupferblechs, sodass sich bei der nominalen Eintauchtiefe von
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0,2 mm eine relative Eintauchtiefe von 0,3 bis 0,4 mm von der Kupferoberfliche
aus ergibt. Ein elastischer Verformungsanteil ist nicht zu beobachten.

Abbildung 75: Exemplarische Darstellung des relativen Eintauchwegs (1 mm
Blechdicke)

Im Vergleich der Schliffe in Abbildung 76 ist ein Finfluss der Drehzahl auf die
Grenzflichenbildung zu erkennen. So kommt es bei geringer Drehzahl und
resultierender Schweil3zeit von etwa 2's zu einer wellenférmigen Verformung
der Grenzfliche mit erkennbaren Wolbungen in der dulleren Halfte des
Figepunktradius. Gleichzeitig sind fiir alle Proben ein mit der Drehzahl
steigender Schmelzeaustrieb sowie eine verstirkte Porenbildung im Zentrum der
Figezone zu erkennen. Diese signifikante Porenbildung weist auf einen
erh6hten Aluminiumanteil in der Schmelze zum Zeitpunkt der Erstarrung hin,
was auf mehrere Randbedingungen zuriickzufithren ist. Da mit steigender
Drehzahl die Dauer der Reibphase bis zum Erreichen der eutektischen
Temperatur reduziert wird, sinkt ebenso die verfiigbare Zeit fir
Diffusionsvorginge.
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Abbildung 76: 1-mm-Verbindungen fiir a) 3.750 U/min, b) 5.625 U/min und
¢) 6.875 U/min (F = 3,2 kN; smax = 0,2 mm; Owz = 8 mm)
Die lokale Schmelzebildung beginnt oberhalb der eutektischen Temperatur
bereits in geringer Kupferkonzentration beim Eintritt in das Zweiphasengebiet
o + L. Bei geringer Reibphase verbleibt weniger Zeit fur eine Anreicherung der
Schmelzeschicht mit Kupfer, die Erstarrung erfolgt hypoeutektisch. Bevor der
Eintauchprozess beginnt, kann es zusitzlich bei hoher Autheizrate und
gleichbleibender Reglerfrequenz zu einem Uberschreiten der eutektischen
Temperatur kommen. Dies fithrt ebenso zu einem hoheren Anteil an

Aluminiumschmelze und Abkithlung in hypoeutektischer Zusammensetzung,.

2-mm-Verbindungen zeigen im Vergleich in Abbildung 77 eine reduzierte
Grenzflichenverformung, jedoch eine maximale Porenbildung an der
Grenzfliche. Gleichzeitig treten je nach Erwarmung der Anlagenkomponenten
und auch innerhalb einer Versuchsreihe starke Schwankungen der Prozesszeit
auf. Als Ursache kann hierbei das relativ grole Kupfervolumen betrachtet
werden, das erwirmt werden muss, um an der Grenzfliche die Schmelzebildung
auszul6sen. Es ergeben sich durch die Ableitung in die gut leitfahigen, 2 mm
statken  Fugewerkstoffe = somit  starke  Abhingigkeiten von  den
Wirmeleitungsbedingungen. Ebenso werden im Vergleich zu 0,5 mm und 1 mm
maximale Energieeintrige benotigt, was ebenfalls zu einer lokalen
Uberschreitung  der  eutektischen Temperatur durch das  erhdhte
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Aspektverhiltnis  Blechstirke/Werkzeugdurchmesser und somit zu einer
erhohten Porenbildung fithren kann. Zusammenfassend wurden mit dem Ziel
einer minimalen Grenzflichenverformung sowie hinreichenden
Reproduzierbarkeit der Prozesszeiten im weiteren Verlauf nur Verbindungen

von 1 mm starken Blechen betrachtet.
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Abbildung 77: 2-mm-Verbindungen fir a) 4.500 U/min und b) 7.000 U/min (
F =5 kN; smax = 0,2 mm; Owz = 10 mm)

5.2.3 Einfluss der Prozessgroflen

Auf Basis der Voruntersuchungen wurden im nichsten Schritt einzelne
Variationen der Prozessgrof3en untersucht, um deren Einfluss auf die eutektische
Reaktion zu ermitteln. Abbildung 78 zeigt den Verlauf der Prozessgrof3en
Drehmoment, Ist-Kraft und Schweillweg fir zwei verschiedene Drehzahlen bei
einem Werkzeugdurchmesser von 10 mm an 1-mm-Schweilungen. Hierbei ist
ein qualitativ gleicher Verlauf zu erkennen, wobei die resultierende Reibzeit nicht
linear durch die eingebrachte Reibleistung beeinflusst wird. Dartiber hinaus
kommt es bei einer Axialkraft von 5kN stets nach Erreichen eines
Drehmoments von circa 12 Nm zur eutektischen Reaktion. Der Effekt kann mit
der Temperaturabhingigkeit des Reibkoeffizienten zwischen Kupfer und Stahl
begriindet werden. Das Drehmoment ist bei konstanter Flichenpressung und
gleichem Werkzeugdurchmesser lediglich abhangig vom Reibkoeffizienten, der
wiederum temperaturabhingig ist. Das Drehmoment bei Beginn der
Eintauchphase wird entsprechend durch den Reibkoeffizienten bei der

Temperatur bestimmt, die an der Kupferoberfliche erreicht werden muss, damit
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an der Grenzfliche Aluminium-Kupfer die Temperatur zum FErreichen der
eutektischen Schmelze vorliegen kann.
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Abbildung 78: Verlauf der Prozessgrof3en fiir verschiedene Drehzahlen
(F = 5 kN smax = 0,2 mm; Owz = 10 mm)

Ferner kann fiir alle Verlaufe ein zunichst negativer Anstieg des Schweil3weges
wihrend der Reibphase festgestellt werden. Dieser ist auf die thermische
Ausdehnung der Werkstiicke und des Werkzeugs wihrend des Aufgleitens des
Letzteren zurtickzufithren. Werden die Verldufe der Werte fir verschiedene
Werkzeugdurchmesser verglichen, sind unterschiedliche Absolutwerte des
Drehmoments bei Erreichen der eutektischen Reaktion zu erkennen, da die
Kontaktflaiche vergroBlert ist. Die Umfangsgeschwindigkeit v4 (Tabelle 7) ist
hierbei fir beide Parameter gleich und ergibt fir 10 mm Durchmesser eine
Drehzahl von 4.500 U/min und fir 8 mm Durchmesser entsprechend
5.625 U/min. Qualitativ zeigen sich erneut gleiche Abldufe hinsichtlich
Kraftunstetigkeit und Eintauchverhalten. Es ist an dieser Stelle die Relevanz der
konstanten, vergleichsweise niedrigen Flichenpressung zu betonen, die es
ermoglicht, das Eintauchen nur tUber die Bildung der Schmelze zuzulassen und
somit neben der Kraftregelung die parameterbezogene Basis des Ansatzes bildet.
Fir hohere Axialkrifte wiirde es bereits wihrend der Reibphase zu einer
Verformung des Kupferblechs kommen. Ein Verdringen der Schmelze durch
die Kraftiibertragung uiber das Kupferblech wire somit weniger effektiv.
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Abbildung 79: Verlauf der Prozessgrofien fiir verschiedene
Werkzeugdurchmesser (p = 63,7 N/mm?; sma = 0,2 mm)

Fir steigende Umfangsgeschwindigkeiten ergibt sich bezogen auf die

resultierende Reibzeit, wie in Abbildung 80 dargestellt, ein exponentieller Verlauf

der Werte. Wihrend fiir hohe Umfangsgeschwindigkeiten ein Annihern der

Werte gegen 0,3s zu erkennen ist, wiirde eine weitere Reduzierung der

Umfangsgeschwindigkeit < vi zu einer Uberhohten Schweillzeit fihren, die

aufgrund der Drehzahl- und Zeitbegrenzung der Anlage nicht abbildbar ist.
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Abbildung 80: Reibzeit und mittlere Leistung in Abhingigkeit von Blechdicke
und Umfangsgeschwindigkeit
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Die fiir den Prozess benotigte, mittlere Leistung steigt entsprechend und die
resultierende Zeitverkiirzung nihert sich bei einem Werkzeugdurchmesser von
10 mm bei hoher Umfangsgeschwindigkeit einem Grenzwert von etwa 0,2 s.
Dieser ergibt sich, da trotz Erhchung des Energieeintrags keine weitere
Reduzierung der Reibphase stattfindet. Diese Limitierung kann unter anderem
darauf zurtickgefuhrt werden, dass die Schmelztemperatur der Grundwerkstoffe
nicht erreicht wird. Entsprechend spielt zu Beginn die Festphasendiffusion
zwischen Aluminium und Kupfer fir das Auslosen der eutektischen Reaktionen
eine signifikante Rolle. Die Diffusionsgeschwindigkeit im festen Zustand ist
jedoch weitaus geringer als in der Flussigphase. Es ist folglich von Mindestzeiten
tur die Bildung eines ersten Stoffschlusses als Basis fir eine weitere
Interdiffusion auszugehen. Ebenso miissen Oxidschichten aufgebrochen
werden, um den Initialkontakt auf Atomebene herzustellen. Aus vergleichbaren
Festphasenfligeprozessen wie Ultraschallschweillen sind fiir Kontaktflichen

dieser GroBe keine geringeren Prozesszeiten bekannt.

Abbildung 81 fasst wie in den Voruntersuchungen die auf den Werkzeugumfang
normierten Einzelwerte aus Abbildung 80 fir einen Werkzeugdurchmesser von

8 und 10 mm zusammen.
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Abbildung 81: Streckenenergie und -leistung fiir 1-mm-Schweillungen und
verschiedene Umfangsgeschwindigkeiten ( p = 63,7 N/mm? sma = 0,2 mm;
Owz = §; 10 mm)
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Wie zu erkennen ist, liegen alle Werte der Energie auf einer Geraden, wihrend
sich im Leistungs-Zeit-Diagramm eine Exponentialfunktion ergibt. Die hohe
Vergleichbarkeit der Werte ist durch den vergleichsweise vereinfachten
Energieeintrag zu begriinden. Aufgrund der minimierten Umformung wihrend
des Aufwirmprozesses ergeben sich wenig zusitzliche Randbedingungen. Die
Prozesszeiten werden durch die Reibfliche, den Anpressdruck, den
Reibkoeffizienten sowie die Drehzahl beeinflusst. Fur einen konventionellen
Rihrreibpunktschweillprozess wiren zusitzlich der auftretende Materialfluss
um den Stift und der daraus resultierende Anteil des Wirmeeintrags durch

Umformung zu berticksichtigen.

Abbildung 82 zeigt den Verlauf der Prozessgroen und der resultierenden
Temperatur in der Fugezone. Hier zeigen die beim Aufsetzen und Anfahren des
Werkzeugs auftretenden Drehmomentmaxima keinen Einfluss auf die
Erwirmung, die sich wihrend der Reibphase kontinuierlich fortsetzt. Vor

Beginn der Eintauchphase wird ein Temperaturmaximum von 565 °C erreicht.
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Abbildung 82: Verlauf der Fligezonentemperatur und Prozessgroflen bei hoher
Drehzahl (n = 6.000 U/min, F = 5 kN; @wz = 10 mm)
Das Eintauchen hingegen fithrt durch das Verdringen der Schmelze zu einem
erneuten Absinken der Temperatur, die nach Ende des Prozesses weiter abfillt.
Der Eintauchprozess stellt an dieser Stelle einen wesentlichen Einfluss auf die

Abkiihlgeschwindigkeit dar, da mit der Schmelze ein Grofteil der in der

Figezone gespeicherten Warmeenergie verdringt wird. Im Vergleich einiger
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5 Ergebnisse und Diskussion

Spitzenwerte in Abbildung 83 zeigt sich, dass die maximale Prozesstemperatur
fir hohe Drehzahlen und entsprechend kurze Prozesszeiten tendenziell den
eutektischen Punkt tiberschreitet. Es ist davon auszugehen, dass der Beginn des
Eintauchprozesses durch die Trigheit der Kraftregelung limitiert ist und es so
zu Temperaturiberhéhungen bis auf 590 °C kommt.
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Abbildung 83: Temperaturmaximum in Abhangigkeit der Drehzahl (F = 5 kIN;
Owz = 10 mm)

Dieses Ergebnis deckt sich mit dem zunehmenden Schmelzevolumen mit
Erhohung der Drehzahl. Bei Temperaturen zwischen der eutektischen
Temperatur und der Schmelztemperatur wird mehr aluminiumreiche Schmelze
aus dem Zweiphasengebiet eingebracht, die Erstarrung erfolgt entsprechend
zunehmend hypoeutektisch. Fur die Betrachtung der Temperaturen muss
zusitzlich  berticksichtigt werden, dass fir den Schweillprozess kein
Gleichgewichtszustand ~ vorliegt und die Zusammensetzungen und
Temperaturen somit vom Zustandsdiagramm abweichen kénnen. Wird die
Schmelzebildung hingegen, wie in Abbildung 84 dargestellt, bei niedriger
Reibleistung nicht innerhalb von maximal 2 bis 3 s erreicht, kommt es zu einem
Temperaturplateau kurz unterhalb der eutektischen Temperatur und zu einer
deutlichen Uberhéhung der SchweiBzeiten, was in Vorversuchen zu
Fehlschweiungen aufgrund des Uberschreitens der Maximalzeit fiihrte. Es ist
davon auszugehen, dass es in diesem Fall nicht zur plotzlichen Bildung eines
hinreichenden Schmelzevolumens, sondern maximal zur Bildung eines diinnen
Schmelzefilms kommt. Fir eine Analyse dieses Sittigungseffekts sind
weiterfihrende Untersuchungen notwendig. Es ist davon auszugehen, dass sich
in diesem Grenzbereich der reibbasierte Wirmeeintrag und die Warmeabfuhr
durch die Vorrichtung und Spannmittel auf einem Niveau befinden.
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Abbildung 84: Verlauf der Flgezonentemperatur und Prozessgrof3en bei
niedriger, mittlerer Leistung (n = 3.750 U/min, F = 5 kN, s = 0,2 mm,
Owz = 8 mm)

5.2.4 Grenzflachenstruktur

Um die entstehende Grenzflichenstruktur und die Verbindungsmechanismen
zu analysieren, wurde der Figeprozess, wie in Abbildung 85 exemplarisch
dargestellt, zu verschiedenen Stadien der Verbindungsbildung beendet. Je nach
Werkzeugdurchmesser und Parameter weisen diese Stadien eine zeitliche
Differenz von circa 100 bis 200 ms auf.
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Abbildung 85: Verbindungsstadien am exemplarischen Prozessgroflenverlauf
5.2.4.1 Schmelzeverdringung

Abbildung 86 bis Abbildung 88 zeigen die makroskopische und metallurgische
Auspragung der Fligezone flir einen abgeschlossenen Fiigeprozess mit geringer,
mittlerer und hoher Drehzahl. Die resultierende Schweil3zeit liegt in einem
Bereich von 0,2 bis 1,1 s. Makroskopisch ist anhand der Panoramaansichten
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ersichtlich, dass mit steigender Drehzahl ein vergrof3ertes Volumen der seitlich

verdringten Schmelze zu erkennen ist.

|

Verdringungszone /

Eutektische Erstarrung

ot < Cu-reiche

Abbildung 86: Querschliff und REM-Analyse der Grenzfliche
(n = 3.000 U/min; F = 5 kN; smax = 0,2 mm; Owz = 10 mm)

Dartiber hinaus weist die Fiigezone nur geringe Unterschiede auf. So ldsst sich

kein Unterschied in der Gratbildung oder Verformung der Grenzfliche
erkennen. Proben, die bei hoher Drehzahl beziehungsweise in kurzer Prozesszeit
gefiigt wurden, zeigen eine leichte Ausformung der dulleren Bereiche, sodass
sich eine w-férmige Grenzfliche im Querschnitt ergibt. In den REM-
Aufnahmen der Grenzfliche fallt im Vergleich zu Abbildung 87 besonders auf,
dass sich in den Randbereichen, aus denen die Schmelze verdringt wurde, kaum
mikroskopische Unterschiede zwischen verschiedenen Drehzahlen und
resultierend verschiedenen Prozesszeiten erkennen lassen. So weist die
kupfernahe Hilfte der Fligezone stets eine hypereutektische Struktur mit AlLCu-
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Dendriten auf. Zur Aluminiumseite hin sind eine feinlamellare eutektische
Matrix sowie vereinzelte Ausstilpungen von a-Aluminium zu erkennen. Es wird
zum einen angenommen, dass die eutektische Reaktion und die Bildung der
Mikrostruktur bei den kurzen Prozesszeiten stark durch die Diffusion von
Kupfer in Aluminium dominiert werden. Zum anderen findet wihrend des
Eintauchvorgangs eine fortschreitende Schmelzebildung statt, nach Ende des
Eintauchens erstarrt der nicht verdringte Restsaum vermutlich unter annahernd
gleichen Bedingungen.

In der Mitte der Fiigezone sind wie in Abbildung 86¢c vereinzelte sowie
zusammenhingende Hohlrdume zu erkennen. Wie aus der Detailansicht
hervorgeht, gehen diese von dem Aluminiumgrundwerkstoff aus und sind daher
auf die Wasserstoffaufnahme des schmelzflissigen o-Aluminiumanteils
zuriickzufihren. Kupferseitig sind dartiber hinaus wie in Abbildung 86d in
Bereichen hoher Umformung der Grenzfliche weitere kupferreiche Phasen
zwischen den AlCu-Dendriten und dem Kupfergrundwerkstoff zu erkennen.
Es ist davon auszugehen, dass die Bildung dieser Phasensiume durch eine
umformungsbedingte und lokale Reduzierung der Aktivierungsenergie auftritt.

Abbildung 87: Querschliff und REM-Analyse der Grenzfliche
(n = 4.500 U/min; F = 5 kN; $max = 0,2 mm; OQwz = 10 mm)

Bei hoher VergroBlerung ist auch in einzelnen Bereichen in der Mitte der
Figezone (vgl. Abbildung 88 C) ohne deutliche Verformung ein geringer
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weiterer Phasensaum erkennbar, bei dem es sich vermutlich um AlsCuy handelt.
Die maximale Dicke liegt jedoch deutlich unter 1 um. Dartiber hinaus kann fiir
zahlreiche Proben eine Zunahme der Porenbildung und des gesamten
Hohlraumanteils in der Mitte der Fiigezone beobachtet werden. Es wird hierbei
angenommen, dass die kurzen Prozesszeiten die Diffusionszeit von Kupfer in
Aluminium limitieren und somit zu einer eher aluminiumreichen Schmelze
innerhalb des eutektischen Bereichs fihren. Dariiber hinaus ist bei kurzer
Schweil3zeit, wie zuvor aufgezeigt, davon auszugehen, dass die eutektische
Temperatur rasch Uberschritten werden kann, bevor es durch das Eintauchen
des Werkzeugs zum Prozessende kommt. Beide Phinomene beglinstigen eine
cher aluminiumreiche Schmelze im fest-fliissigen Phasenbereich und somit eine

verstirkte Porenbildung durch die Aufnahme von Wasserstoff.

iy Jol WD | { 2
iTix  BSE 6.4 TU limenau

Abbildung 88: Querschliff und REM-Analyse der Grenzfliche
(n = 6.000 U/min; F = 5 kN; smax = 0,2 mm; Owz = 10 mm)
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Die Struktur der verdringten Schmelze aullerhalb der Fugezone zeigt ebenso
Unterschiede in Abhingigkeit der Prozesszeit. Abbildung 89 zeigt beispielhaft
die Struktur bei der hochsten untersuchten Drehzahl nach einer resultierenden
Prozesszeit von 0,5s. Die verdringte Schmelze zeigt zahlreiche
UnregelmiBigkeiten und FlieBstrukturen, die wihrend der Uberlagerung von
Austrieb und Erstarrung entstehen. Bei allen Proben ist analog zu Versuchen mit
Positionsregelung und hoher Verweilzeit eine Aufteilung in hyper- und/oder
hypoeutektische Bereiche zu erkennen. Wiahrend kupfernah stets ein Saum mit
Al Cu-Dendriten ersichtlich ist, variiert der anschlieBende Bereich. Fur alle
Proben ist zudem zu beobachten, dass die verdringte Schmelze in der Nihe der
Figezone zwar eine Anbindung an den Kupfergrundwerkstoff, jedoch keine
stoffschliissige Verbindung zur Aluminiumoberfliche aufweist. Als Ursache
hierfiir wird die passivierende Oxidschicht des Aluminiums gesehen, die nur
innerhalb der Fiigezone aufgebrochen wird und au3erhalb dieser die Benetzung
mit der Schmelze behindert.

hypoeutektisch

S hypereutektisch

100 pm

Abbildung 89: Verdringte Schmelze (n = 6.000 U/min; F = 5 kN; s = 0,2 mmy;
Owz = 10 mm)

Ein Vergleich der Struktur charakteristischer Erstarrungsbereiche auf3erhalb der
Figezone in Abbildung 90 zeigt eine unterschiedliche Zusammensetzung und
Mikrostruktur der verdringten Schmelze in Abhingigkeit der Prozesszeit.
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Abbildung 90: Mikrostruktur der verdringten Schmelze bei a) 3.000 U/min, b)
4.500 U/min und ¢) 6.000 U/min (F =5 kN; s = 0,2 mm; Owz = 10 mm)
So entsteht bei einer Drehzahl von 3.000 U/min in Abbildung 90a, die in dieser
Parameterkombination die lingste Schweil3zeit von etwa 1,2's aufweist, zu
groBen Anteilen eine hypereutektische Zusammensetzung mit zahlreichen
AlLCu-Dendriten beziehungsweise Dendritfragmenten. Es ergeben sich
aullerdem verschiedene Ebenen, die als zeitlich versetzte FlieBbereiche gedeutet
werden koénnen. Zwischen diesen FlieBbereichen unterscheiden sich die
Geflgestrukturen hinsichtlich GréB8e und Art der Ausscheidungen. Teilweise
findet wie in Abbildung 90b ein Wechsel von hypo- zu hypereutektischer
Erstarrung statt, das heillt, es befinden sich in einer FlieBstruktur AlLCu-
Ausscheidungen und in der nichsten a-Aluminiumausscheidungen. Ursichlich
hierfiir ist die Uberlagerung von Eintauchvorgang und Rotation des Werkzeugs.
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Wiahrend des Verdringens der Schmelze wird gleichzeitig Schmelze
nachgebildet, sodass die Zusammensetzung des verdringten Materials

Inhomogenititen aufweisen kann.

Bei einer mittleren Drehzahl und Schweil3zeit von 4.500 U/min und etwa 0,4 s
(vgl. Abbildung 90b) ergibt sich eine gemischte Zusammensetzung mit grof3en
lamellar  eutektischen Bereichen sowie vereinzelten AlLCu- und o-
Ausscheidungen. Zwischen den Ausscheidungen sind dartiber hinaus anomale
eutektische Bereiche zu erkennen, die auf ein Wiederaufschmelzen der
Zusammensetzung wihrend der Erstarrung hinweisen. Dieser Effekt tritt auf,
wenn grofle  Volumina gleichzeitig erstarren und die entstehende
Rekaleszenzwirme erneut ein Erreichen der eutektischen Temperatur bewirkt.
Die a-Ausscheidungen weisen aullerdem ausgeprigte Al,Cu-Umrandungen auf,
die entstehen, wenn Stoff B kurz vor der vollstindigen Erstarrung der
eutektischen Zwischentdume wihrend des Dendritenwachstums von A
abgestoBen wird. Fur eine hohe Drehzahl und kurze Schweillzeit von
6.000 U/min und etwa 0,2 s ist in Abbildung 90c eine erneute Anderung der
Mikrostruktur zu einer stark hypoeutektischen Zusammensetzung zu erkennen.
Auffillig ist die Ausscheidung zahlreicher, teils stark verzweigter a-Dendriten,
was auf einen hohen Aluminiumanteil in der Schmelze schlieBen lasst. Die
eutektische Matrix weist aufgrund der hohen Heiz- und Abkuhlrate eine so
teinlamellare Struktur auf, dass sie bei knapp 6.000-facher VergréBerung nur
ansatzweise zu erkennen ist. Die zuvor beschriebenen Umrandungen mit der

jeweils anderen Phase sind hierbei kaum zu erkennen.

Ein Vergleich der Figezonen nach Mikrodtzung des Kupfergrundwerkstoffs in
Abbildung 91 zeigt, wie bereits bei durch Positionsregelung hergestellten
Verbindungen, keine signifikanten Unterschiede der Kornstruktur. FEine
Rihrzone wie bei Rihrreibpunktschweilungen ist nicht zu erkennen. Im
Kontaktbereich zwischen Kupfer und Werkzeug sowie im Zentrum der
Figezone zeigen sich leichte Kornvergroflerungen, die auf den maximalen

Wirmeeintrag beziehungsweise -stau in diesen Bereichen zuriickzufithren sind.

Insgesamt werden der Initialkontakt der Grundwerkstoffe sowie die
Diffusionsvorginge vor Erreichen der eutektischen Temperatur zwar durch den
Figedruck und die resultierende Mikroumformung an den Rauheitsspitzen
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begiinstigt, jedoch kann kein aktiver Materialfluss als Einfluss auf den
Figeprozess und die Diffusionsvorginge nachgewiesen werden.

Abbildung 91: Mikrostruktur des Kupferblechs unter polarisiertem Licht fiir a)
3.000 U/min; b) 4.500 U/min und c) 6.000 U/min (F = 5 kN; s = 0,2 mm;
Owz = 10 mm

5.2.4.2 Schmelzebildung

Weitere Erkenntnisse zur Bildung der Schmelze lassen sich ableiten, wenn der
Prozess noch vor dem Eintauchen des Werkzeugs im Moment der ersten
signifikanten Kraftunstetigkeit abgebrochen wird. Das Auftreten der
Kraftunstetigkeit bedeutet, dass sich unter dem Kupferblech in der Fiigezone
eine durchgingige Zone eines geringeren Materialwiderstands befindet, sodass
es wenige Millisekunden danach zu einer Verformung des Kupferblechs kommt.
Bei der gewahlten Flichenpressung war eine Verformung des Kupferblechs tiber
alle Versuche ausschliefSlich gemeinsam mit dem Austrieb von Schmelze zu
beobachten. Fiir den Prozessabbruch wurde eine Unterschreitung der Soll-Kraft
um 200N als AbbruchgroBe genutzt um den Prozess vor Beginn des
Eintauchvorgangs zu beenden. Abbildung 92 zeigt das fehlende Eintauchen des
Werkzeugs.
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Abbildung 92: Verlauf der Prozessgroflen vor Prozessabbruch
(n = 4.500 U/min; F = 5 kN; Owz = 10 mm)
Abbildung 93 bis Abbildung 95 zeigen die Bildung der Grenzfliche fiir
verschiedene Drehzahlen und einen Werkzeugdurchmesser von 10 mm. In den
Panoramaansichten ist ebenfalls zu erkennen, dass keine signifikante
Querschnittsverringerung  des  Kupferblechs sowie keine wesentliche
Gratbildung stattgefunden haben. An der Grenzfliche befindet sich eine
Schmelzeschicht, die keinen Austrieb von Schmelzevolumen in die
AuBlenbereiche aufzeigt. Es zeigt sich lediglich eine leichte Verformung des
Aluminiumbereichs am Rand der Fiigezone. In diesem Bereich sind gleichzeitig

weniger Poren als im Zentrum der Fiigezone zu erkennen.

Aus den Ergebnissen kann abgeleitet werden, dass die Bildung der Schmelze
stattfand, jedoch der Schritt des Verdringens in die AuB3enbereiche fehlte. Somit
muss gleichzeitig eine leicht verinderte Abkuthlbedingung berticksichtigt
werden, da zu beiden Seiten ein fortbestehender Stoffschluss zu den
Grundwerkstoffen — tber die gesamte Kontaktfliche fiir  weitere

Diffusionsvorginge wihrend der Erstarrung bereitstand.
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Bereich mit Porenbildung min. Verformung

Abbildung 93: Kraftunstetigkeit — Querschliff und REM-Analyse der
Grenzfliche (n = 4.500 U/min; F = 5 kN; Owz = 10 mm)
Im  Gegensatz zu den  geschweilten  Proben  mit 0,2 mm
Querschnittsverringerung zeigen die Grenzflichen in den REM-Aufnahmen
signifikante Unterschiede. So sind entlang der gesamten Grenzfliche eine von
Poren verbundene Trennebene sowie Ausstilpungen in Richtung des
Kupfergrundwerkstoffs zu erkennen. Zuvor waren lediglich in der Mitte der
Figezone sowie in den nach aulen verdringten Bereichen Poren zu erkennen.
Es kann davon ausgegangen werden, dass es sich bei der Verbindungslinie um
die Reste der urspriinglichen Grenzfliche handelt, tur
Pressschweil3verbindungen auch als Joint Line Remnant (JLR) bezeichnet.
Wihrend der eutektischen Reaktion selbst findet lediglich mikroskopisch
gesechen Umformung statt. Die Schmelzebildung geht von den
Verbindungspunkten aus, die durch den Initialkontakt entstanden sind. Die
Ausdehnung der Schmelze entlang der Grenzfliche von circa 4 % fihrt zur
beschleunigten Vergroflerung der Kontaktfliche und unterwandert Bereiche, die
noch durch Oxidschichten voneinander getrennt sind. Die Initialkontakte sind
als Ausstiilpungen in Richtung der Kupferseite zu erkennen, da es hier zu
kontinuierlicher Diffusion von Kupfer aus dem Grundwerkstoff in die Schmelze

kommt.
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Abbildung 94 zeigt eine schematische Darstellung der entstehenden Fiigezone
sowie eine vereinfachte Zuordnung der Erstarrungsbedingungen aus dem
Zustandsdiagramm. Die Bildung der sichtbaren Trennebene kann durch zwei
Phinomene erliutert werden. Zum einen kommt es in der Nihe von Poren zu
einer Aufweitung angrenzender, nicht vollstindig angebundener Bereiche. Zum
anderen erstarrt der eutektische Bereich direkt unter beziehungsweise zuletzt
zwischen den ALCu-Ausscheidungen, da er die geringste Solidustemperatur im
System aufweist. Der Wirmefluss findet in Richtung Aluminiumgrundwerkstoff
statt, da unter dem Aluminiumblech die Einspannung als Wirmesenke wirkt.
Somit ist der obere Schmelzebereich linger einer héheren Temperatur ausgesetzt
und befindet sich entsprechend linger in der fliissigen Phase. Poren kénnen
daher bis zuletzt in die noch flissigen, kupfernahen und interdendritischen
Bereiche zwischen den erstarrenden AlCu-Auscheidungen aufsteigen. Die
Aufweitung der Trennebene kann zudem durch den genannten Volumensprung
im Kontaktbereich verstirkt werden, der je nach Kupfergehalt zwischen 3 und
7 % betragen kann. Hinzu kommt, dass durch die Eingrenzung der Schmelze im
Figespalt und den fehlenden Materialfluss wihrend dieser Versuche keine
Moéglichkeit  besteht, Verunreinigungen, Oxidreste oder gasformige
Ausscheidungen aus der Figezone herauszutransportieren. Der Zustand vor

dem Verdringungsprozess wird demzufolge eingefroren.
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Abbildung 94: Schematische Darstellung der Erstarrung in der Fiigezone

An den Poren in der Grenzfliche ist zudem zu erkennen, dass es nicht zu einem
grof3volumigen Aufschmelzen des Aluminiumgrundwerkstoffes kam. Zwar
handelt es sich voraussichtlich um eine Wasserstoffentgasung aus der

eutektischen Schmelze, jedoch ist ersichtlich, dass die Porenbildung erst nach
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dem «-Dendritenwachstum stattgefunden hat. Diese ragen teilweise in die
Hohlriume hinein und missen zum Zeitpunkt der Entgasung bereits vorhanden
gewesen sein. Die in diesem Moment vorherrschende Temperatur war
entsprechend kleiner der Solidustemperatur von Aluminium, sodass die
Porenbildung aus den  Zweiphasengebieten mit  Anteilen  von
Aluminiumschmelze heraus erfolgt (Abbildung 94, o« + L und 6 + L). Die
Position der Grenzfliche bestitigt, wie bereits in Kapitel 2 erlautert, dass die
Ditfusion stark von der Kupferseite dominiert wird und entsprechend in diese
Richtung verschoben ist. Dies wird jedoch durch die unterschiedlichen
Temperatur-Zeit-Bedingungen tberlagert.

Bei erhohter Drehzahl kénnen nach dem Moment der Aufschmelzung, wie in
Abbildung 95 und einer Detailansicht in Abbildung 96 dargestellt, keine
deutlichen Unterschiede erkannt werden. Je nach Probe und Ansichtsposition
zeigt sich ebenfalls eine teilweise durchgehende oder auch unterbrochene
Trennebene, die einen kupferreichen, stark hypereutektischen Bereich von

einem grof3eren Bereich eutektischer und hypoeutektischer Erstarrung separiert.

Joint Line Remnant

- AccV Spot Magn Det WD }——— — 100 um
30.0kV 4.0 246x BSE 6.9 TU llmenau

Abbildung 95: Kraftunstetigkeit — Querschliff und REM-Analyse der
Grenzfliche (n = 6.000 U/min; F = 5 kN; Owz = 10 mm)
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AccyY Spot Magn Det WD — 20pm
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Abbildung 96: Kraftunstetigkeit — REM-Aufnahme der Grenzfliche
(n = 6.000 U/min; F = 5 kN; Owz = 10 mm)
Die Gesamtschichtdicke des erstarrten Bereichs betrigt in den betrachteten
REM-Aufnahmen etwa 20 bis 40 um im erstarrten Zustand. Es ist davon
auszugehen, dass diese Mindestdicke erreicht werden muss, damit es zu
hinreichender Nachgiebigkeit unter dem Kupferblech kommt, die zum
Einsinken des Werkzeugs fiihrt.

Bei hoher Aufl6sung ist in der Detailansicht in Abbildung 97 ein zusitzlicher
Diffusionsbereich/Phasensaum ahnlich der Morphologie von [HA+15] in
Angrenzung an den Kupfergrundwerkstoff zu erkennen. In SchweiBungen mit
Nachsetzen des Werkzeugs konnten derartige Bereiche nur vereinzelt in den
Schmelzedepots aullerhalb der Fiigezone und in Bereichen mit erhohter lokaler
Umformung  festgestellt ~ werden. Hierfir sind die verinderten
Abkiihlbedingungen zu betrachten. Wihrend des Nachsetzens wird die
vorhandene, heille Schmelze nach aullen verdringt, die Fiigezone eingeebnet
und die Kupferoberfliche niher an den Phasentibergang von kiihlerem, festem
Aluminium gebracht. Da das Verdringen unter fortlaufendem Wirmeeintrag
durch das rotierende Werkzeug erfolgt, bildet sich kontinuierlich Schmelze nach,
was auch den verbleibenden Restschmelzefilm nach Prozessende erklart.
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Abbildung 97: Bildung weiterer intermetallischer Phasen wihrend des

Abktihlens ohne Umformprozess
Fehlt der Nachsetzprozess, verbleiben die Schmelze und die darin gespeicherte
Wirmeenergie in der Fiigezone. Die Abkiithlgeschwindigkeit ist geringer, was zur
Bildung weiterer Phasen fithren kann. Dartiber hinaus wird die eutektische
Schmelze nicht direkt wihrend beziehungsweise nach der Bildung nach auf3en
verdringt, sodass sich die Schmelze weiterhin mit Kupfer- und Aluminium
anreichern kann. Die eutektische Erstarrungsstruktur selbst zeigt jedoch kaum
Unterschiede zwischen den verschiedenen Bereichen. Lediglich im
hypereutektischen Bereich ist eine grobere Lamellenstruktur zwischen den
AlCu-Dendriten zu erkennen.

In der Nihe des Ubergangs zum Aluminiumgrundwerkstoff treten nur ohne den
Nachsetzprozess signifikante «-Al-Dendriten in der Figezone auf. Ihr
Wachstum wird durch den Materialfluss wihrend des Verdringungsprozesses
unterbrochen. Dartiber weisen a-Al-Dendriten eine geringere Hirte als Al,Cu-
Ausscheidungen auf und koénnen entsprechend durch den Materialfluss leichter
in die Aullenbereiche transportiert werden. In den Analysen nach dem
Nachsetzprozess zeigten sich stets zahlreiche Ausscheidungen und Fragmente
innerhalb der verdringten Bereiche (vgl. Abbildung 90c). Im Ubergangsbereich
zum  Aluminiumgrundwerkstoff ist zudem ein «circa 3um breiter
Diffusionsbereich zu erkennen, bei dem es sich vermutlich um eine o-
Mischkristallstruktur handelt.
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Abbildung 98: Detailansicht hypoeutektischer Erstarrung
5.2.4.3 Initialkontakt

Da die Untersuchungen zeigten, dass die Schmelzebildung im Moment der
Kraftunstetigkeit bereits stark fortgeschritten ist, wurden weitere Versuche
durchgefiihrt, in denen der Prozess noch vor Erreichen der Kraftunstetigkeit
abgebrochen wurde. Hierzu wurden fir verschiedene Drehzahlen die
resultierenden Zeiten ermittelt und ausgehend davon Zeitschweilungen mit bis
zu 0,3 s Verkiirzung durchgefihrt. In der Durchfihrung zeigte sich, dass ein
GroBteil der Proben mit verkiirzter Schweil3zeit schon mit minimaler Kraft
getrennt  werden kann. Es wird davon ausgegangen, dass die
Verbindungsbildung durch die eutektische Reaktion und die entsprechende
Bildung einer grof3flichigen Schmelzeschicht in etwa 0,2 s ablauft.

Abbildung 99 zeigt die Bruchflichen von Proben, die bei verschiedenen
Zeitverklrzungen und einer Drehzahl von 3.000 U/min geschweillt wurden.
Die Proben wurden nach dem Fortschritt der Anbindung sortiert, was teilweise
gleichen oder geringeren Zeiten entspricht, da der genaue Reaktionsstart in
Abhingigkeit des genauen Oberflichenzustands und des Temperaturzeitverlaufs
abweichen kann. Es sind jedoch verschiedene Phasen zu unterscheiden.
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1- Reinigung 2- Festphasen-Diffusion 3- Schmelzebildung

Abbildung 99: Verschiedene Phasen vor Bildung des Schmelzefilms durch
Verkiirzung der SchweiB3zeit: a) 1,4 s; b) 1,7 s;¢) 1,6 s;d) 1,6 s
(n = 3.000 U/min, F = 5 kN)

So kommt es in Abbildung 99a durch den reibbasierten Wirmeeintrag und den
gleichzeitigen Fugedruck zunichst zu Reinigungseffekten an der Oberfliche und
einem metallischen blanken Kontakt. Diffusionsvorginge haben zu diesem
Zeitpunkt noch nicht stattgefunden, die Teile konnen nach dem Prozess noch
getrennt entnommen werden. In Abbildung 99b—c ist die beginnende
Festphasendiffusion zu erkennen. Die Teile lassen sich in diesem Zustand mit
geringer Kraft ohne Verformung der Bleche trennen. Sie weisen jedoch einen
mattgrauen Abdruck an der Bruchfliche ohne eine makroskopische
Verinderung der Oberfliche auf. Die Diffusionsvorginge beginnen hierbei in
der Mitte der Figefliche und dehnen sich anschlieBend bis zur projizierten
Aullenkante des Werkzeugs aus, das heil3t uber die Fliche, auf der die Axialkraft
wirkt. Obwohl an dieser Stelle an der Kupferoberfliche die Bahngeschwindigkeit
der Werkzeugrotation minimal ist, ist hier ein Wirmestau und ein friheres
Erreichen hoher Temperaturen zu erwarten. Die Phase der Festphasendiffusion
ist nur in einem geringen Zeitabschnitt zu erwarten, dem die beginnende
Schmelzebildung in Abbildung 99 d folgt. Diese ist durch Porenbildung in der
Mitte der Probe zu erkennen. Proben mit diesen Eigenschaften kénnen nur mit
erhohter Kraft und leichter Blechverformung noch manuell getrennt werden.

5.2.5 Mechanischen Eigenschaften

Wie in Abbildung 100 und Abbildung 101 dargestellt, wurde fiir ausgewihlte
Proben der Einfluss der Prozesszeit und des Werkzeugdurchmessers auf die
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Trennkraft im Scherzugversuch untersucht. Dabei zeigt sich zunichst, dass sich
die Trennkraft fir alle mit einem Werkzeugdurchmesser geftigten Verbindungen
auf einem Niveau befindet, unabhingig von Drehzahl und Schwei3zeit. Dies
liegt fir 8 mm Durchmesser bet circa 2.500 N und weist vergleichsweise niedrige
Abweichungen der Mittelwerte bei einer Prifung von 3 Proben pro
Parametersatz auf. Fir 10 mm Werkzeugdurchmesser ergibt sich eine Steigerung
der Werte auf circa 3.000 N.

Fir die beiden groBeren Werkzeugdurchmesser 8 und 10 mm ist davon
auszugehen, dass die zuvor festgestellten Unterschiede in der Schmelzebildung
von zwei Randbedingungen uberlagert werden. Zum einen bildet sich im
ringfGrmigen Verdrangungsbereich stets eine vergleichbare
Grenzflichenstruktur mit wenigen Mikrometer Restschmelzschichtdicke aus,
die aus der REM-Analyse betrachtet nur ALCu und keine weiteren
kupferreichen, versagensrelevanten Phasensiume aufweist. Zum anderen ist die
ringférmige Fliche dieses Bereichs fur den jeweiligen Werkzeugdurchmesser
immer etwa gleich grof3, Unterschiede sind vorwiegend im Porenanteil in der
Mitte der Fugezone sowie in der Zusammensetzung der ausgetriebenen
Schmelzedepots zu erkennen. Das Versagensverhalten basiert entsprechend nur
auf der Ringfliche des Verdringungsbereichs.
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% 100 3 Schweilizeit | Lo %
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H ~ w

500 - T4 105
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Abbildung 100: Einfluss der Drehzahl auf Schweil3zeit und Trennkraft fur
Owz=8 mm
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Abbildung 101: Einfluss der Drehzahl auf Schweil3zeit und Trennkraft fiir
0 10 mm

Anhand der Bruchbilder sind jedoch auch Unterschiede zwischen den
verschiedenen Durchmessern und Schweillzeiten zu erkennen. In Abbildung
102 ist fur 8-mm-Werkzeuge zu sehen, wie sich der Austrieb der Schmelze mit
steigender Drehzahl verindert. Im unteren Drehzahlbereich zwischen 3.750 und
5.000 U/min ist nur an vereinzelten Stellen ein signifikanter Schmelzeaustrieb
zu erkennen, wihrend sich ab 5.625 U/min teilweise oder vollstindig
geschlossene Schmelzeringe um den eigentlichen Kontaktbereich des
Werkzeugs bilden. Auf der Aluminiumseite ist ein teilweises Ausknopfen
ausgehend vom Randbereich der Fugezone zu erkennen, wohingegen bei
7.500 U/min ein vollstindiges Ausknopfen stattfindet.

3750 U/min 4375 U/min 5000 U/min 5625 U/min 6250 U/min 6875 U/min 7500 U/min

Abbildung 102: Versagensverhalten von 1-mm-Verbindungen mit
Owz =8 mm (F =3,2kN; s = 0,2 mm)

Fir 10-mm-Werkzeugdurchmesser (vgl. Abbildung 103) wird hingegen ein
vollstindiges Ausknopfen im Grundmaterial fir alle Drehzahlen erreicht. Durch
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die groBere verfiigbare Reibfliche werden umlaufend geschlossene
Schmelzeringe hier bereits bei geringeren Bahngeschwindigkeiten erreicht als mit
8 mm Durchmesser. Deutlicher ausgeprigt sind dariiber hinaus die nicht
vollstindig angebundenen Bereiche in der Mitte der Figefliche, die in den
Querschliffen starke Porenbildung aufwiesen. Dies ist insofern nachvollziehbar,
als dass fiir die Schmelzeverdringung im aulleren Bereich die gleiche Temperatur
erreicht werden muss. So kommt es in der Mitte von grof3flichigeren Fiigezonen
zu einem  stirkeren  Wiarmestau  bezichungsweise  einer lokalen

Temperaturiiberh6hung.

3000 U/min 3500 U/min 4000 U/min 4500 U/min 5000 U/min 5500 U/min 6000 U/min

Abbildung 103: Versagensverhalten von 1-mm-Verbindungen mit
Owz = 10 mm (F = 5kN; s = 0,2 mm)

Verbindungen, die mit einem 6-mm-Werkzeug hergestellt wurden, weisen

gegeniiber Verbindungen von 8-mm-Werkzeugen eine deutlich reduzierte
Trennkraft und Verformung der Proben wihrend des Versagens auf. Ahnlich
wie bei Verbindungen mit gréflerem Werkzeugdurchmesser ist eine Zunahme
des Schmelzeaustriebs zu beobachten. Ebenso erhcht sich der Anteil des

Versagensverhaltens durch Mischbruch.
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Abbildung 104: Versagensverhalten an 1-mm-Verbindungen mit @wz = 6 mm
(F =5kN; s = 0,2 mm)
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Abbildung 105: Versagensverhalten an 1-mm-Verbindungen mit Owz = 6 mm
(F =5kN; s = 0,2 mm)
Eine Betrachtung der Kraft-Weg-Verliufe in Abbildung 106 zeigt zudem ein
duktiles Versagensverhalten mit nahezu identischen Verldufen fiir alle Proben je
Durchmesser. Lediglich bei geringen Drehzahlen sind Unstetigkeiten im Bereich
des Kraftmaximums zu beobachten, wihrend Proben mit maximaler Drehzahl
gleichmilligere Verldufe aufweisen. Es ist davon auszugehen, dass der
beschriebene Reinigungseffekt durch die Schmelze bei kurzen Prozesszeiten
sowie hohen Schmelzevolumina am hochsten ist und das Versagensverhalten
entsprechend positiv beeinflusst. Zusitzlich ist die Bildung kupferreicher Phasen
durch die kurzen Prozesszeiten signifikant reduziert.
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Ein sproder Verbindungsanteil durch den Restsaum im Verdringungsbereich ist
trotzdem nicht auszuschlieen und zeigt sich im Versagensverhalten kleiner
Verbindungsquerschnitte. Ebenso muss berticksichtigt werden, dass sich die
Duktilitit der Verbindungen wie in 5.1.2 aufgrund der hohen Kontaktfliche und
der resultierenden Verformung des Aluminiumblechs ergibt.
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Abbildung 106: Kraft-Weg-Verldufe der Zugversuche

Dartiber hinaus wurden an den in Abbildung 90 analysierten Schmelzebereichen
Mikrohartemessungen durchgefiihrt. Hierbei ergibt sich, wie in Abbildung 107
dargestellt, ein Bereich der Werte zwischen etwa 200 und maximal 350 HV 0,01,
wihrend sich die Mittelwerte bei steigender Drehzahl leicht von 273 HV 0,01
auf 287 HV 0,01 erhohen. Es ist demnach kein signifikanter Unterschied auf
Basis der verschiedenen Prozessbedingungen zu erkennen. Messwerte in der
Nihe des Kupfergrundwerkstoffs zeigen jedoch einzelne Werte iber
320 HV 0,01, die denen von AlCu entsprechen.
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Abbildung 107: Mikrohdrtemessung im Aullenbereich (F =5 kNj; s = 0,2 mm;
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Verdringungsbereich bei 4.500 U/min zu erkennen (Abbildung 108). Auch hier
weisen kupfernahe Bereiche, mit wie zuvor in REM-Aufnahmen erkennbar

hohem AlLCu-Gehalt, Werte zwischen 300 und 350 HV 0,01 auf.
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Abbildung 108: Mikrohirtemessung an der Grenzfliche (n = 6.000 U/min;
F=5kN;s=0,2mm; & = 10 mm)
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Zusammenfassend kann fir die kraftgeregelte Verfahrensvariante festgehalten
werden, dass es aufgrund des Eintauchprozesses wie bereits in den REM-
Aufnahmen zu annihernd gleichen Grenzflichenzustinden im Randbereich der
Figezone kommt, sodass die entstehenden Zusammensetzungen im statischen
Belastungsfall nicht versagensrelevant sind. Stattdessen hingen die Festigkeit der
Verbindung und das Versagensverhalten von dem zu erzielenden
Punktdurchmesser ab, wobei es tendenziell bei einer Reibzeit von weniger als 1 s
zu gleichmalBigeren Kraft-Weg-Verliufen bei gleichzeitig erhéhtem
Schmelzeaustrieb kommt.

5.2.6 Zusammenfassung

Durch den Einsatz des kraftgeregelten, reibbasierten Fligeprozesses konnte die
Nutzung der eutektischen Reaktion fiur die Verbindungsbildung erstmals
anwendungsnah vorgestellt werden. Zum einen wurde durch die Abhingigkeit
der resultierenden Eintauchgeschwindigkeit von der FlieBspannung unterhalb
des Werkzeugs die makroskopische Initialverformung der Grenzfliche
minimiert. In der Anfangsphase des Prozesses bei T < Tk ist eine Verformung
der Figepartner zu vermeiden, damit es nicht zu einem Ablosen des Blechs
kommt. Durch die Kraftregelung kommt es wihrend der Aufheizphase lediglich
zu einer Ubertragung des Anpressdrucks an die Fiigefliche, sodass initiale
Kontaktpunkte zwischen Aluminium und Kupfer entstehen kénnen. Dartiber
hinaus besteht ein konstanter Materialwiderstand an der Kontaktfliche zum
Werkzeug, sodass durch hohe Drehzahlen in kiirzester Zeit Temperaturen
> 500 °C an der Grenzfliche erreicht werden kénnen. Kime es zu einer
Verformung der Figepartner vor der eutektischen Reaktion, kénnte diese
Aufheizphase nicht so reproduzierbar und skalierbar, wie in den Ergebnissen
dargestellt, eingestellt werden. Zum anderen konnte die Prozesszeit bei
Erhohung der Drehzahl bis auf weniger als 0,5 s verkurzt werden, gleichzeitig
wurden jedoch zunehmende Spitzentemperaturen oberhalb der eutektischen
Temperaturen festgestellt. Es ist festzuhalten, dass sich diese beiden Effekte
gegenseitig bedingen. Einerseits weist der Eintauchprozess eine gewisse Trigheit
auf, wodurch es bei hohen Aufheizraten zu einem kurzzeitigen Uberschreiten
der eutektischen Temperatur vor und wihrend des Eintauchprozesses kommt.
Andererseits fithrt die Uberhéhung der Temperatur zu einer erhéhten
Schmelzebildung aus dem Zweiphasengebiet, wodurch die hinreichende
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Schmelzefilmbildung innerhalb der stark verkiirzten Prozesszeit ermdglicht
wird.

Durch das kraftgeregelte Nachsetzen des Werkzeugs nach Bildung des
Schmelzefilms ergeben sich weitere Vorteile. So ist zum einen eine Erkennung
der Schmelzebildung durch die Verinderung des Materialwiderstands, zum
Beispiel in Form einer Kraftunstetigkeit innerhalb der Messfrequenz, méglich.
Zum anderen kann ein optimiertes Verdringen der Schmelze mit verringerter

Bauteilverformung erfolgen.

Fir die mechanischen FEigenschaften der Verbindungen sind verschiedene
Einflussfaktoren zu berlcksichtigen. Zum einen kommt bei hohen
Schichtdicken oder mangelnder Schmelzeverdringung zur Bildung weiterer
kupferreicher Phasen auflerhalb der eutektischen Zusammensetzung. Diese
kénnen versagensrelevant sein, weshalb die erhohte Abkihlung der Fiigezone
durch den Austrieb der Schmelze direkt nach deren Bildung zu bevorzugen ist.
Dartiber hinaus konnten fir moglichst kurze Prozesszeiten tendenziell
aluminiumreichere Zusammensetzungen in den Schmelzedepots sowie
Bruchbilder mit maximalen Ausknépfanteilen beobachtet werden. Jedoch steigt
mit dem Aluminiumanteil der Schmelze die Porenbildung wihrend der
Erstarrung. Die verfiigbare Querschnittsfliche ist entsprechend reduziert. Es
konnten jedoch keine negativen Effekte auf die Verbindungsfestigkeit
festgestellt werden. Zum anderen kommt es durch den Austrieb von méglichst
groBem  Schmelzevolumen zu einem optimierten Abtransport von
Verunreinigungen und Oxidresten. Es wird postuliert, dass hierin neben der
hohen Abkiihlrate durch die Schmelzeverdringung einer der Haupteffekte fir
die Verbesserung des Versagensverhaltens mit zunehmendem Austrieb zu sehen
ist. Ein weiterer Effekt ist, dass bei geringer Prozesszeit, trotz einer temporiren
Uberschreitung der eutektischen Temperaturen auf bis zu 590 °C, ein geringer
Energieeintrag von weniger als 2.000 | eingebracht wird. Dieser liegt circa 30 %
unterhalb der Energie, die fir eine UltraschallschweiBung in ahnlicher
Anordnung [PET19] benétigt wird. Diese Kombination fiihrt dazu, dass die
Bildung weiterer intermetallischer Phasen tiber Al:Cu hinaus begrenzt wird, da
die entsprechenden Aktivierungsenergien oder Temperaturen nicht erreicht

werden.
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Ein Verbleib der Schmelze zwischen den festen Flgepartnern wird fir die
Verbindungseigenschaften als nicht zielfiihrend angesehen. Zwar kommt es zu
einer Trennkrafterh6hung durch die schmelzebedingte VergroBerung der
Kontaktfliche, jedoch bildet sich kein definierter Verdringungsbereich, der frei
von Poren, Rissen und Resten der urspriinglichen Grenzfliche ist. Dartber
hinaus existiert ein flieBender Ubergang zu Grenzflichenstrukturen mit weiteren
kupferreichen Phasen und einem zunehmend sproden Versagensverhalten,
wihrend die eutektische Struktur selbst ebenfalls zu sprédem Versagen neigt.

5.3 Verallgemeinerung

Abbildung 109 stellt die Abldufe wihrend des eutektischen Fligens schematisch
dar. Wihrend des Initialkontakts kommt es zu einem Kontakt der
Rauheitsspitzen, lokalem Aufbrechen der Oxidschichten und
Festphasendiffusion iiber die Grenzfliche.

1 Cu
AlLCu
B Eutektikum
B AL/ «-Al
B Al-Oxid / Poren

ohne Nachsetzen

3b 3c

Positionsregelung Kraftregelung

Abbildung 109: Ablauf des eutektischen Fiigeprozesses: 1) Schmelzebildung an
Initialkontakten der Oberfliche; 2) Schmelzeausdehnung; 3a—c) Erstarrung
unter verschiedenen Umformungsbedingungen
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Durch den reibbasierten Wirmeeintrag kommt es an den Kontaktpunkten bei
Erreichen der eutektischen Temperatur zu lokaler Schmelzebildung. Die
Erhohung der Diffusionsgeschwindigkeit in der Flussigphase fihrt zu einer
raschen Erhohung des Schmelzevolumens und einer Benetzung der gesamten
Fugefliche. Die anschlieBende Erstarrungsmorphologie hingt vom konkreten

Prozessverlauf ab.

Wihrend des kraftgeregelten Prozesses wird die Schmelze nach Erreichen der
Mindestschichtdicke durch Nachsetzen des weiterhin rotierenden Werkzeugs
verdringt. Hierbei werden Oxidreste durch den Materialfluss zwischen den
Fugepartnern nach auflen transportiert und die Grenzfliche eingeebnet, weshalb
halbkreisf6rmige Ausstilpungen in den Kupfergrundwerkstoff nur bei Proben
ohne positions- oder kraftgeregelten Eintauchprozess beobachtet werden
konnen. Ferner beeintrichtigt der Wechsel aus Schmelzeverdringung und -
neubildung  (aufgrund des  kontinuierlichen  Energieeintrags)  das
Dendritenwachstum in  der Figezone, ebenso wie die erhohte
Abkthlgeschwindigkeit durch das Verdringen der Schmelze. Resultierend bildet
sich durch den kraftgeregelten Prozess im Aullenbereich der Figezone eine
wenige Mikrometer dicke, porenfreie Schicht bestehend aus eutektischer
Zusammensetzung und AbCu-Dendriten. Dieser Bereich ist maximalem
Materialfluss in die Schmelzedepots ausgesetzt, wahrend die Schicht in der Mitte
der Figezone einen geringeren Materialfluss aufweist und dementsprechend

Proben ohne Nachsetzprozess dhnelt.

Die Mikrostruktur in den verschiedenen Bereichen der Fligezone entsteht nach
der eutektischen Reaktion und Schmelzebildung durch eine Uberlagerung aus
verschiedenen Effekten. Zum einen bilden sich tber den Schmelzefilm hinweg
verschiedene ~ Zusammensetzungen. Von den Ubergingen in die
Grundwerkstoffe diffundieren kontinuierlich Atome in die Schmelze, sodass
sich kupfer- und aluminiumreiche Zusammensetzungen am Rand der Schmelze
bilden. Diese erstarren entsprechend in hyper- und hypoeutektischer
Zusammensetzung, wahrend die Mitte der Schicht in eutektischer
Zusammensetzung erstarrt. Zum anderen werden die Erstarrungsvorginge stark
durch die lokal unterschiedlichen Temperatur-Zeit-Regime aufgrund der in
Abbildung 110 schematisch dargestellten Wirmeleitung in die Vorrichtung
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tberlagert. Dies ist unter anderem durch eine Verschiebung des Joint Line
Remnants (JLR) hin zum Kupfergrundwerkstoff zu erkennen.

Vorrichtung

Abbildung 110: Schematische Darstellung der Isothermen im Fiigebereich

Um die eutektische Reaktion im Zweistoffsystem Aluminium-Kupfer optimal
tir die Bildung einer iibergangsarmen Verbindung zu nutzen, konnen folgende
Zusammenhinge zusammengefasst werden (vgl. Abbildung 111):

Ll
Ueea & Tsew

Abbildung 111: Schematische Zusammenhinge des Fiigeprozesses

— Tr den stoffschliissigen Initialkontakt ist ein lokaler Fiigedruck notwendig,
um die Oxidschichten an der Grenzfliche aufzubrechen und die

Grundwerkstoffe auf Atomebene einander anzunihern.

— Die kupferseitige Finleitung der Wirme ist notwendig, um die eutektische
Temperatur Tr < Ts (cu, ) zu erreichen, ohne den Aluminiumwerkstoff zu
stark zu plastifizieren oder aufzuschmelzen. Wirde die umgekehrte
Figepartneranordnung gewahlt werden, kommt es beispielsweise statt einer
Ubertragung der Verformung tiber die ganze Blechdicke zu einer starken
Gratbildung durch lokale Umformung des Aluminiums.

— FEine Plastifizierung oder grovolumige Erwarmung des Kupferwerkstoffs
wie beim klassischen Riihrreibschweilen ist nicht notwendig. Die
Temperatur muss fir das Auslosen der eutektischen Schmelzebildung
lediglich an der Grenzfliche erreicht werden. Wihrend des
Erwirmungsprozesses  sollte  der  Fugedruck  unterhalb  der
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5 Ergebnisse und Diskussion

temperaturabhingigen FlieBspannung der Grundwerkstoffe or liegen, um

eine vorzeitige Verformung zu begrenzen.

— Je geringer die Makroverformung der Flgepartner, desto effektiver kénnen
der reibbasierte Wirmeeintrag und der kraftgeregelte Schmelzeaustrieb
erfolgen. Um die Schmelze effektiv zu verdringen, muss wie fiir den
Initialkontakt ein Fugedruck vorliegen, der jedoch nicht zu einer lokalen
Umformung fihrt. Die Fligepartner miissen tiber die Blechdicke formstabil
genug bleiben, um den Figedruck zur Grenzfliche zu tibertragen. Auf diese
Weise wird gewihrleistet, dass der Setzweg erst ab Bildung einer
Mindestschmelzeschicht beginnt und nicht bereits vorher eine Verformung
stattfindet. Bei Letzterem koénnen sich bildende Depots eingeschlossen

werden, sodass der Austrieb behindert wird.

Eine Optimierung des Ansatzes kann erreicht werden, wenn der Wirmeeintrag
noch lokaler und somit direkt an der Grenzfliche erfolgt. So kann der Fiigedruck
Uber den vergleichsweise gering erwarmten Kupferwerkstoff unmittelbar
Ubertragen werden. Es ist davon auszugehen, dass eine Widerstandserwarmung

der Grenzfliche hierfiir die besten Randbedingungen bietet.

Abbildung 112 zeigt eine schematische Einordnung des Prozesses in das
Temperatur-Zeit-Regime fir das stoffschliissige Fiigen von Aluminium-Kupfer.
Auf Basis der Parallelen zu dem durch Roos [ROO10] entwickelten HFDB wird
der Ansatz im Folgenden als ,,Hybrid Friction Eutectic Bonding®, HFEB

benannt.
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Abbildung 112: Schematische Finordnung des HFEB

140



5 Ergebnisse und Diskussion

Prinzipiell zeichnet sich der Prozess durch die Nutzung des Temperaturbereichs
zwischen eutektischer Temperatur und Schmelztemperatur von Aluminium aus,
in dem es zur Bildung einer Schmelze zwischen zwei festen Grundwerkstoffen
kommt. Als zweiter Aspekt findet der Prozess in einem Zeitbereich statt, der fur
die gleiche stoffschlissige Kontaktfliche ohne hohe Umformung durch

Festphasenfiigeprozesse nicht erschlossen werden kann.

Innerhalb des Temperaturbereichs des HFEB selbst kann eine Verkiirzung der
Prozesszeiten durch eine Erhéhung der Temperatur iiber den eutektischen
Punkt hinaus erfolgen. Hierbei kommt es zu einer Erh6hung des sich bildenden
Schmelzevolumens durch eine Erhohung des Aluminiumschmelzeanteils aus
dem Zweiphasengebiet. Diese weitere Zeitverringerung ist einerseits
technologisch vorteilhaft und muss andererseits genutzt werden, damit es nicht
zur Bildung weiterer intermetallischer Phasen, wie beispielsweise beim
Laserloten, kommt. Gleichzeitig muss bei einer Erhéhung der Temperatur iber
den eutektischen Punkt hinaus die steigende Neigung zu Porenbildung aufgrund
des erh6hten Aluminiumanteils berticksichtigt werden. Zusammenfassend kann
HFEB  bei  mittlerer  Prozesszeit (> 1s abhingig von dem
Figepunktdurchmesser) im Bereich der eutektischen Temperatur und innerhalb
kurzer Prozesszeit durch Uberschreiten der eutektischen Temperatur umgesetzt
werden, wobei fur Letzteres die Zunahme schmelzschweil3technischer
Herausforderungen zu berticksichtigen ist.
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6 Zusammenfassung und Ausblick

Aus dem Stand der Technik gehen verschiedene Ansitze fir das stoffschliissige
Figen von Aluminium und Kupfer hervor. Idealisiertes Ziel fur elektrische
Anwendungen ist eine grof3flichige Fligezone mit geringer makroskopischer
Verformung und mit einem nur wenige Mikrometer breiten Diffusionsbereich.
Dies kann iiber Festphasenfiigeverfahren theoretisch erreicht werden, jedoch
wird durch die Kontaktbedingungen von technischen Oberflichen und den
Verbleib von Oxidschichten in der Fiigezone in der Regel kein vollflichig
stoffschlissiger Verbund erzielt. Durch Aufschmelzen eines oder beider
Grundwerkstoffe kann ein gro3flichiger Kontakt erzielt werden, jedoch zulasten
der mechanischen und elektrischen Figenschaften aufgrund von verstirkter
Bildung intermetallischer Phasen. Ansatze zur Verringerung der Phasenbildung
durch einen reduzierten Energieeintrag zeigen nur bedingt oder fir kleine
Verbindungsquerschnitte Erfolg. Hingegen gelingt es teilweise nur durch
berithrungslose Schmelzschweil3verfahren wie Laserstrahlschweillen, kleinste
Figegeometrien, zum Beispiel im Batteriebereich, zu realisieren. Die
Anwendung von Pressschweil3verfahren ist bei empfindlichen, diinnwandigen
oder kleinflichigen Flgegeometrien oftmals eingeschrinkt. Entsprechend
relevant ist vor dem Hintergrund der zunehmenden Elektrifizierung die
Weiterentwicklung energiereduzierter Schmelzschweil3- und
Pressschweil3verfahren mit verringerter Bauteil-verformung.

In der vorliegenden Arbeit wurde die eutektische Reaktion im Zweistoffsystem
Aluminium-Kupfer genutzt, um die Vorteile beider Verfahrensgruppen zu
kombinieren. Wahrend Initialkontakt und Warmeeintrag reibbasiert erzielt
werden, findet die vollflichige Anbindung der Figezone tber die Bildung und
Ausdehnung einer Schmelze zwischen den festen Figepartnern statt. Die
Minimierung des resultierenden Ubergangsbereichs erfolgt wiederum durch ein
Verdringen der Schmelze durch den Fugedruck. Somit koénnen potenzielle
Herausforderungen durch die mechanisch nachteiligen Eigenschaften der
Erstarrungsstrukturen in der Grenzfliche begrenzt werden. Die entstehende
Struktur der TFugezone ist in Abbildung 113 dargestellt und kann bei
kraftgeregelter Prozessfiihrung in drei charakteristische Bereiche unterteilt
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6 Zusammenfassung und Ausblick

werden. Die GroBe der Figezone wird durch den Werkzeugdurchmesser
bestimmt. Am Rand dieser Fiigezone befindet sich bei durch Kraftregelung
gefiigten Proben ein Verdringungsbereich, aus dem wihrend des
Nachsetzprozesses ein  Grofiteil der Schmelze in die angrenzenden
Schmelzedepots transportiert wird. Nach dem positionsgeregelten Prozess sind,
wie in Abbildung 114 zu erkennen, keine Verdringungsbereiche zu erkennen.
Stattdessen formt sich nach der Verweilzeit eine durchgingige Schmelzeschicht
Uber die Grenzfliche, da es nicht zu weiterer Umformung der Fligezone kommt.
Mit erhohter Umformung kénnen Depots und Verdringungsbereiche geformt
werden, hierfir sind jedoch Blechdicken oder Fintauchtiefen >2mm
notwendig, was dem Ziel einer reduzierten Bauteilverformung widerspricht.

Figezone
dl

.
<% >

Depot  Verdringungsbereich
«—rt—> “—re—>

Cu

Positionsregelung

-

|

- 1000 um
|

Kraftregelung

Abbildung 114: Vergleich exemplarischer Fligezonen mit Positions- und
Kraftregelung

Fir weiterfiihrende Untersuchungen lasst sich festhalten, dass fir die Nutzung
der eutektischen Reaktion mit dem Ziel einer optimierten Verbindungsbildung
zwel wesentliche Randbedingungen zu beachten sind.
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6 Zusammenfassung und Ausblick

1. Figedruck: Die Anniherung der Fiigepartner auf Atomebene und das lokale
Aufbrechen der Grenzflichen werden durch Mikroumformung der
Rauheitsspitzen beider Oberflichen erzielt. FEine makroskopische
Umformung kann lediglich bei komplexen Bauteilgeometrien erforderlich
sein. Die Verdringung der Schmelze aus der Fiigezone erfolgt ebenfalls tiber
den Anpressdruck. Durch die Erkennbarkeit der Schmelzebildung durch die
Kraftregelung kénnen Umschaltkriterien definiert werden, um die Schmelze
noch effektiver aus der Grenzfliche zu verdringen und die Restdicke des
Diffusionsbereichs zu minimieren. Der Fugedruck kann dartiber hinaus
ebenso von der Energiequelle separat eingebracht werden.

2. Energieeintrag: Die Art der Energiequelle ist so zu wihlen, dass in der
Figezone innerhalb moglichst kurzer Zeit die eutektische Temperatur
erreicht werden kann. Auch ohne reibbasierten Wirmeeintrag sind
vergleichbare Ergebnisse zu erwarten. Insbesondere fir empfindlichere
Bauteile oder Blechdicken < 0,5 mm sind Verfahren zu wihlen, die keine
Relativbewegung zwischen Werkzeug und Werkstiick erfordern. Des
Weiteren ist ein kupferseitiger Energieeintrag 2zu wihlen. Der
Aluminiumgrundwerkstoff weist bei Temperaturen > 550 °C eine starke
Reduzierung der FlieBspannung auf, sodass die Vorteile der Kraftregelung
und Erkennung der Schmelzebildung nicht genutzt werden kénnen, da es zu
starker plastischer Bauteilverformung kommt.

Unter optimierter Nutzung der KraftunregelmifBigkeiten sowie Auslegung der
Figegeometrien ist davon auszugehen, dass eine weitere Verringerung der
Restschichtdicke sowie eine Reduzierung von Poren an der Grenzfliche méglich
sind. Ziel fir die Optimierung der Verbindungsgiite sollte ein vollstindiges
Verdringen der Schmelze zumindest aus definierten Bereichen der Fiigezone
sein, um einen blanken Metallkontakt zu erreichen. Erste Untersuchungen an
durch einseitig konduktive Erwirmung gefiigten Blechen konnten dies, wie in
Abbildung 115 dargestellt, bestitigen. Durch die noch lokalisiertere Erwirmung
der Grenzfliche im Vergleich zum FSSW konnte der Schmelzeaustrieb in den
Aullenbereichen weiter optimiert werden. So ist im Verdriangungsbereich auch
bei 6.000-facher VergroBBerung kein Restsaum erkennbar. Griinde hierfiir sind
der verringerte Wirmeeintrag in das gut leitfihige Kupfer sowie eine erhohte
Widerstandserwirmung am Werkstoffubergang, was nahezu dem Idealzustand
entspricht, nur die Grenzfliche zu erwarmen. Zusatzlich bietet das Verfahren
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6 Zusammenfassung und Ausblick

Vorteile fiir diinne Blechverbindungen sowie kleinere Kontaktflichen, da keine
Rotation zwischen Werkzeug und Werkstiick stattfindet.

. * = & g 1000““1 I
“I—”

Elektroden

Abbildung 115: Figezone und Bruchbild von einseitig konduktiv gefigten 0,5-
mm-Blechen (F=4kN; 1 = 18,6 kA; t =0,45s)
Ein weiterer Ubertrag der Erkenntnisse konnte wie in Abbildung 116 durch die
stirnseitige Verbindung von 59 mm? Aluminiumlitzen und Kupferkappen erzielt
werden. Hierfir wurden Kupferkappen mit einem Durchmesser von 14 mm
zunichst gecrimpt, um die Litze zu fixieren. AnschlieBend wurde die Stirnseite
mit einem mehrstufigen Werkzeug so weit verformt, bis es zu einem Kontakt
der FEinzeldrihte mit dem Kappenboden kam. Die bei hinreichender
Umformung und Erwirmung des Kupfers entstehende Schmelze fiithrt zu einer
Benetzung der Litzenstirnseite. Hierbei werden eine vollflichige stirnseitige
Anbindung sowie eine partielle seitliche Anbindung erreicht. Im Vergleich zu
beispielsweise kompaktierten — Ultraschallschweilungen ist somit jeder
Einzeldraht direkt mit dem Kupferkontaktteil verbunden, wund die
Stromtbertragung findet nicht tiber zahlreiche Oxidschichtiiberginge hinweg
statt. In der Detailansicht ist jedoch zu erkennen, dass sich zwischen den
Grundwerkstoffen aufgrund des positionsgeregelten Prozesses eine breite
Ubergangsschicht bildet. Diese zeigt einerseits gro3e Bereiche hypereutektischer
Erstarrung mit zahlreichen AlLCu-Ausscheidungen und andererseits weitere
kupferreiche Phasensiume. Es ist davon auszugehen, dass durch die massive
Umformung kein gleichmifliges FErreichen der eutektischen Temperatur
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6 Zusammenfassung und Ausblick

stattfindet beziehungsweise die Bildung weiterer Phasensaume durch die lokale
Umformung begtnstigt wird. Weitere Optimierungsmoglichkeiten sind in
diesem Fall ebenfalls im Einsatz eines kraftgeregelten Prozesses zu sehen. Im
Gegensatz zu Blechverbindungen muss jedoch eine initiale Verformung
stattfinden, um alle Finzeldrihte in Kontakt mit der Kupferoberfliche zu
bringen, da das Litzenende durch den Schneidprozess keine ebene Stirnseite
aufweist. Insgesamt zeigt sich jedoch ein Vorteil der groBen Anbindungsfliche
gegenliber vergleichbaren Verfahren, da die mechanischen Feldlasten des
Produkts vergleichsweise gering sind. Dariiber hinaus kann tber die Crimpung
und die Schweilung eine Aufteilung in mechanischen und elektrischen Kontakt

abgebildet werden.

W JH

Abbildung 116: Stirnseitige Litze-Ableiter-Verbindung

Zusammenfassend sind fir die Weiterentwicklung des Verfahrens zahlreiche
Varianten wie die Verbindung von Aluminium mit Kupferhiilsen, -pins oder
Litzen und umgekehrt denkbar. Vor dem Hintergrund der zunehmenden
Elektrifizierung spielt besonders die Verringerung des Kontaktwiderstands
durch die Erhchung der Kontaktfliche eine zentrale Funktion, die durch das
eutektische Figen abgebildet werden kann. Dartiber hinaus kann durch die
Reinigungswirkung der verdringten Schmelze eine verringerte Sensitivitit des
Prozesses gegeniiber Oberflicheneinflissen und Chargenschwankungen
erreicht werden. Besonders im Vergleich zu marktbegleitenden Verfahren wie
Ultraschallschwei3en oder im Hinblick auf die Herausforderungen beim Fiigen
von Reinaluminium sind signifikante Vorteile zu erwarten.
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