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SnAg 及 SnAgCu 无铅焊料接头中金属间化合物 
在时效中的演变 
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摘要：对 SnAg 共晶合金及 SnAgCu 共晶合金无铅焊料与 Cu 或 Ni/Cu 或 Au/Ni/Cu 衬底经钎焊方法焊接后，在焊

接界面和焊料内部形成的金属间化合物(IMC)的类型、形貌和分布形式，以及焊接接头在随后时效过程中 IMC 的

类型、成分和形貌的演变规律进行综述。分析结果表明，在钎焊过程中，IMC 的类型与焊料成分有关，与衬底金

属在焊料合金中的溶解度及扩散速度有关；IMC 的形貌与加热温度、冷却速度及焊接界面的温度梯度有关；IMC

的分布与焊料成分及接头中金属元素的扩散能力有关；焊料接头的断裂机理与接头合金成分、时效温度、时效时

间、载荷方式有关；在时效过程中，焊料共晶组织粗化，焊料强度下降，断裂会在焊料内部发生；当 IMC 厚度

增大到临界尺寸时，应力集中严重，多层 IMC 形成，空穴形成及长大，在 IMC 界面层断裂；若两者强度接近，

则断裂部分发生在焊料，部分发生在界面 IMC 处。 
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Evolution of intermetallic compounds in SnAg and SnAgCu lead-free 

solder joints during aging 
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Abstract: The types, morphology and distribution of intermetallic compounds (IMCs), and the evolution of the types and 

composition and morphology of IMC in the joints during the subsequent aging process were presented. The analysis 

results show that the types of IMCs mainly depend on solder composition and the solubility and diffusion rate of metal 

substrate in solder alloy; the morphology of IMC is closely related with the soldering peak temperature, cooling rate and 

the thermal gradient of the interface of joints; the distribution of IMC is related with solder composition and the 

diffusivity of metal elements in the joints. The analysis results also show that the fracture mechanism of the joints is 

mainly controlled by the solder composition, the peak temperature and duration of aging as well as the applied loads. The 

eutectic structures of the solder are coarsened during the aging process and the strength of the solder decreases, thus the 

fracture occurrs inside the solder. If the thickness of IMC increases to critical size, the stress concentration wil be serious. 

Some time  multilayer IMCs will be formed and cavity will be formed and grow, and the fracture will occur in the 

interfacial layer of IMCs. If the strengths of the solder and IMC are close during aging, the fracture will occur both inside 

the joints and in the interfacial layer of IMCs.  
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在电子封装技术中，焊料起着连接和支撑电子元

件和电路板的作用。在焊料和衬底的连接界面上或在

焊料内部，常常会形成各种各样的金属间化合物

(IMC)。IMC 对接头的可靠性至关重要，适量的 IMC
可以起到提高接头强度、润湿焊料及阻碍焊料扩散及

氧化的作用。然而，若 IMC 量过大，IMC 层过厚或者

分布不均，会对接头的性能造成危害。不同的焊料合

金和衬底金属形成的 IMC 的类型、成分、形貌及形核

地点都不同，在随后的时效过程中的变化也不同，最

后导致接头断裂的机理不同。人们对各种成分的再流

焊接头在不同的焊接工艺参数下形成的微观组织及性

能[1−4]，以及各种再流焊接头在不同的时效条件下微观

组织和性能的演变规律[5−7]、对各种性能的影响[8−10]

进行了研究。在此，本文作者对目前研究很多的 SnAg
共晶合金焊料及 SnAgCu 共晶合金焊料与 Cu 或 Ni/Cu
或 Au/Ni/Cu 衬底经 1 次或多次再流焊方法焊接后，在

焊接界面和焊料内部形成的 IMC 的类型、形貌及分布

形式及其随后在 150 ℃左右时效不同时间后，IMC 的

成分和形貌的演变规律进行综述，就 IMC 对焊料接头

的断裂机制的影响进行分析。 
 
1 再流焊接过程中 IMC 的形成规律 
 
1.1 SnAg 共晶焊料中的 IMC 

Sn3.5Ag共晶焊料的熔点为221 ℃，它的焊接峰值

温度通常在240 ℃左右，比SnPb共晶焊料的高很多。

金属在该焊料中的溶解能力也比在Sn3.5Pb共晶焊料

中的强，所形成的界面IMC晶粒较SnPb共晶焊料中的

粗大[8, 11]。当金属衬底为Cu时，Sn3.5Ag 合金在Cu 基
体上会形成金属间化合物。且近Cu 侧为很少量的

Cu3Sn 相，近焊料侧为扇贝状的Cu6Sn5 相，Ag几乎

不进入界面的金属间化合物层，焊料组织为部分Sn的
树枝晶粒和富Sn相与Ag3Sn颗粒弥散分布组成的共晶

组织[11]。 
当在Cu衬底上镀上Ni(P)的保护层后，在界面上首

先得到的IMC是具有小平面状的Ni3Sn4相，若Ni层厚

度大于5 µm，则在焊接过程中Ni层可以起到很好的保

护作用，如图1所示[12−13]。在Ni层上除了Ni3Sn4外还有

Ni3Sn和 Ni3Sn2 2种IMC[14]。若是Cu/Ni/Cu衬底，由于

Cu的存在改变了界面IMC的显微组织，当上层的Cu层
较薄时，接头中扇贝状(Ni，Cu)6Sn5是主要形成相；

对于厚Cu层，扇贝状(Cu，Ni)6Sn5是主要形成相, 三元

(Ni，Cu)6Sn5相的生长比二元CuSn或NiSn金属间化合

物具有更强的侵入性[15]。 
对于Au/Ni/Cu衬底和Sn3.5Ag接头，Au层在第1次

焊接循环过程中就完全熔入焊料中，Ni与Sn在界面形

成Ni3Sn4相，在经过多次焊接循环过程后，AuSn4在焊

料中溶解最后弥散析出，由于Au的溶解能力比Ag的
强，所以，没有观察到明显的Ag3Sn相[16]。 

 

 

(a) 截面图；(b) 顶视图 

图 1 Sn3.5Ag 焊料与 Ni(P)焊接接头中 IMC 的形貌及分布 

Fig. 1 Morphologies of IMC in Sn3.5Ag solder and Ni(P) 
 
1.2 SnAgCu 焊料中的 IMC 

SnAgCu系焊料是目前研究较多的无铅焊料，共晶

成分为Sn3.5Ag0.9Cu，熔点为216 ℃，再流焊的峰值

温度一般为230 ℃。在Sn3.5Ag合金焊料中加入小于

1%的Cu，在与Cu衬底的焊接过程中，扇贝状的Cu6Sn5

很快在焊料与衬底界面上形成，Cu在焊接初期对IMC
形核有贡献。所以，含Cu的焊料容易形成IMC，对提

高电子元件的可靠性有利。Cu的加入在IMC形成后期

阻碍晶粒长大，起到细化晶粒的作用。采用XRD检测

到在刚刚焊接完成后的界面上有少量的Cu3Sn形成，

但在扫描电镜照片中未观察到[17]。若钎焊峰值温度太

高，如在260 ℃左右，则所有的接近共晶成分的

SnAgCu焊料与Cu的接头中都形成了晶须或管状

Cu6Sn5相，形核地点为扇贝状Cu6Sn5上方或大的Ag3Sn
处或孔穴处。Ag含量越高，晶须状Cu6Sn5相越多。晶

须的形成是由于在上述形核地点有过饱和的Cu存在，

而且当从较高的钎焊峰值温度冷却时，有足够的温度

梯度和时间使晶须形核并长大。晶须状Cu6Sn5对强度

和断裂性能无明显的影响[18]。 
对于Sn3.5Ag合金，当加入小于或等于1%的Cu焊
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料时，将焊料与Al/Ni(V)/Cu薄膜结构分别进行回流焊

接1，5，10和20次后，在焊球内部发现2种IMC，分别

为Cu6Sn5(或(Cu，Ni)6Sn5)及Ag3Sn。Cu6Sn5主要存在

于界面，也有部分大的Cu6Sn5存在于焊料内部。细小

的Ag3Sn颗粒均匀分布在焊料内部与富Sn相组成弥散

分布的共晶组织，偶尔发现大的板状Ag3Sn。由于Cu
在SnAgCu焊料中的溶解度远大于在SnPb焊料的溶解

度，Ni层上的Cu层若较薄，且全部熔入焊料后的浓度

小于它在该焊料中的饱和溶解度1.54%，则Cu在焊接

过程中会全部熔入焊料，经过1次回流焊接后，IMC
呈厚度1~3 µm的半球形扇贝状，当Cu层被消耗完后， 
Ni层仍然完好。经过5次回流后，IMC的形态从球形扇

贝状转变为拉长的扇贝状或杆状，长径比也随之增加。

Ni在SnAgCu共晶焊料中的扩散速度比在SnPb中的快

很多，在随后的多次焊接循环过程中，部分Cu6Sn5以

碎片形式进入焊料，使Ni层暴露在焊料中，Ni与Cu共
同与Sn反应，形成(Cu，Ni)6Sn5。随着焊接循环次数

的增加，Ni在(Cu，Ni)6Sn5中的含量增加，Ni层被(Cu，
Ni)6Sn5逐渐消耗。经过5次焊接循环后，(Cu，Ni)6Sn5

中的Ni达到5%，经过20次焊接循环后，(Cu，Ni)6Sn5

中的Ni达到6%，如图2所示[15]。若衬底表面没有Cu，
则界面IMC的类型和形貌取决于焊料的含Cu量。当Cu
的(质量分数)小于等于0.2%时，在界面形成连续层状

的(Ni，Cu)3Sn4；当Cu的质量分数大于0.6%时，界面

形成扇贝状(Cu，Ni)6Sn5；当Cu质量分数在二者之间

时，不连续的(Cu，Ni)6Sn5层在连续的(Ni，Cu)3Sn4层

上面形成。若用在高温停留5，10和20 min来代替多次

再流焊热循环，IMC的组织变化与再流焊过程的相似，

但组织演变要比再流焊时的快。在一般情况下，在再

流焊过程中，在峰值温度停留时间大约为1 min。在

SnAgCu与Al/Ni/Cu的接头中，当在260 ℃停留10 min
时，Ni层已经全部消耗完毕，而经过焊接循环20次后，

Ni层才消失[15]。 
当薄膜层中有Au时，如Au/Ni/Cu金属薄膜，Au

的存在促进了Ni层的溶解，在第1次焊接循环过程中，

50%Ni层被消耗形成(Cu，Ni)6Sn5，在经过3次焊接循

环后Ni层100%溶解[19]，Au在第1次循环过程中就熔入

焊料，在5 min内就可以扩散到整个焊接接头，形成

AuSn4金属间化合物，其形貌和分布与焊接循环的峰

值温度和循环次数有关。当焊接循环温度高、冷却速

度慢时，AuSn4由于有择优取向而易于形成薄板状，

随着循环次数的增加，AuSn4不断溶解和析出最后弥

散分布在焊料中[16, 20]。 
Ag3Sn化合物很少在界面层中出现，一般为粒状

与富Sn相形成的焊料共晶组织。在Ag含量较高的焊料

中，根据加热速度和焊料温度梯度变化，Ag与Sn反应

形成颗粒状、树枝状、片状、网状和板状的Ag3Sn 

 

 
(a) 1次；(b) 5次；(c) 10次；(d) 20次 

图2 经过再流焊后共晶SnAgCu焊料与Al/Ni(V)/Cu衬底接

头中IMC的背散射扫描电镜照片 

Fig.2 Back-scattering SEM images of IMC in Al/Ni(V)/Cu 

and SnAgCu solder reflowed for different times 

 
相[21−22]。而且当Ag含量越高时，加热温度越高，板状

的Ag3Sn相越大、越多。对于Ag3.8系列和Ag3.9系列

合金，在降低焊后冷却速率时，大的板状Ag3Sn相可

穿过整个焊接接头的横截面，如图3所示[18]，严重影

响接头在承受热应力时的机械性能[23]。然而，在Ag
含量小于3.2%的SnAgCu焊料中，即使慢冷也不会析出

大的板状Ag3Sn相[18, 23]。当Ag含量为3.5%时，在三元

合金系中最接近共晶熔化反应，容易得到弥散的共晶

组织，而且快速冷却可以避免板状的Ag3Sn相析出。

所以，最佳Ag含量为3.2%~3.5%。 
当焊料与不同的Ni层反应时，形成的化合物不同。

若是无电镀的Ni-P层，通常为无定形组织，晶化温度 
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(a) Sn3.9Ag0.6Cu的顶视图；(b) Sn3.8Ag0.7Cu的侧视图 

图 3 Sn3.9Ag0.6Cu 和 Sn3.8Ag0.7Cu 焊料中 

AgSn3的 SEM 图 

Fig.3 SEM images of Ag3Sn in Sn3.9Ag0.6Cu 

and Sn3.8Ag0.7Cu 

 
为250 ℃，与SnAgCu焊料在230 ℃的焊接峰值温度

下，在界面上除了形成(Cu，Ni)6Sn5 IMC层外，在Ni(P)
与(Cu，Ni)6Sn5层之间也形成Ni3P层和很薄NiSnP无定

形层。Ni3P比较脆，具有很完整的柱状结构。在高温

停留时，Sn从NiSnP层通过Ni3P的柱状晶界向Ni3P中扩

散，在NiSnP层中形成Kirkendall孔穴，使NiSnP层变成

不连续状[24]。Ni(V)层中的V对接头界面的IMC没有明

显的影响[15]。 
 

2 时效过程中 IMC 的演变 
 
2.1 SnAg 共晶焊料中 IMC 的演变 

Sn3.5Ag 焊料与 Cu 衬底接头中在靠近 Cu 的一侧

形成很少量的 Cu3Sn 相，在靠近焊料侧扇贝状的

Cu6Sn5 相，在回流过程中的变化与共晶 SnPb 焊料的

变化相似，在 Ni 与 Sn3.5Ag 焊料的接头中，锯齿状的

Ni3Sn4层的厚度在回火过程中增加，但增加速度较慢。

在 150 ℃时效 1 000 h 后，Ni3Sn4层没有长大到临界厚

度[16]。对于 Cu/Ni/Au 和 Sn3.5Ag 的接头，刚刚焊接

后，Au 熔入焊料形成粒状的 AuSn4相，界面为不规则

齿状的 Ni3Sn4层，在 150 ℃以下时效时，界面化合物

长大速度较慢，但在高温 190 ℃时效时，伴随着界面

IMC 的厚度增加，在 IMC 层上析出 Ag3Sn 和 AuNiSn
化合物，而且在焊料内部也析出大的板状 Ag3Sn 和

AuSnNi 化合物，如图 4 所示[14]。总的来说，Sn3.5Ag
焊料中的界面 IMC 与 SnAgCu 系焊料相比，在时效过

程中的变化较慢，在无铅焊料中高温性能是最稳定的。 
 

 

图4 Sn3.5Ag与Cu/Ni/Au接头在190 ℃时效4 d后的 

IMCs(a)及焊料内部在190 ℃时效8 d的IMCs的SEM照片(b) 

Fig.4 SEM images of IMCs of CuNiAu and Sn3.5Ag 

solder after aging for 4 d at 190 ℃ (a) and after aging 

for 8 d at 190 ℃ (b) 
 
2.2 SnAgCu 焊料中 IMC 的演变 

SnAgCu焊料与Cu的接头在焊接后形成界面扇贝

状的 Cu6Sn5 相，在随后的时效过程中，扇贝状的

Cu6Sn5 相厚度略有增加[25]。随着时效温度的升高，

Cu3Sn 在 Cu 和 Cu6Sn5相之间析出，并且温度越高，

Cu3Sn 层越厚[26]，在 Sn3.5Ag0.9Cu 焊料与 Cu /Ni/Au
的接头于 150 ℃时效 18 d 后可观察到 Kirkendall 孔   
穴[22]。SnAgCu 焊料与 Cu /Ni(V)/Al 薄膜的焊接接头

在 150 ℃下时效 24 h 后， Cu6Sn5仍然为扇贝状。当

时效达到 500 h 后，扇贝状的 Cu6Sn5转变成层状。需

要指出的是，虽然在 150 ℃时效时，IMC 的形态发生

改变，但是仍然保持着同样的体积。Ni(V)层在 150 ℃
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时效 1 000 h 后，仍然与 Cu6Sn5连接良好。在 Cu6Sn5

里面没有发现 Ni，表明在 150 ℃时 Ni 在固态 Cu6Sn5

中扩散非常缓慢[15]。 
当 SnAgCu 焊料与 Ni 焊接后，根据焊料中 Cu 含

量不同在界面形成扇贝状(Cu，Ni)6Sn5或(Ni，Cu)3Sn4

或它们的混合层状化合物。在随后的时效过程中，界

面 IMC 层逐渐长大，但长大速度较慢。当时效温度较

高、时间较长时，(Cu，Ni)6Sn5 扇柱或(Ni，Cu)3Sn4

长大并碎化成颗粒进入焊料中，但是，IMC 的演化过

程较缓慢，并不会出现“失润”现象[22]。 
当 SnAgCu 焊料与 Au/Ni/Cu 焊接后，界面形成扇

贝状(Ni，Cu)6Sn5相和焊料内部形成粒状的 Cu6Sn5相，

在时效过程中，在界面层上形成复杂的 SnNiCuAu 和

SnNiCuAg 金属间化合物。能谱分析结果表明，该化

合物为(Cu，Au，Ni)6Sn5相。界面层的化合物在 150 ℃
时效 8~500 h 期间稳定长大，500~1 000 h 之间快速长

大。焊料内部的 Cu6Sn5相粗化。在时效过程中在焊料

内部析出细层片状的 Cu6Sn5相
[6]。在高温 190 ℃时效

时，除了上述变化加速外，在焊料内部和界面 IMC 层

上还会析出板状的 Ag3Sn。在时效 16 d 后，5 µm 的

Ni层被消耗完。所以，在高温下Ni保护层需要加厚[14]。 
Ag3Sn 主要在再流焊过程中形成，由于其化学稳

定性强，在 150 ℃以下的时效阶段没有变化，它的形

态主要取决于回流过程中的液态反应及随后的冷却速

率[22]。Ag3Sn 硬而脆，小的 Ag3Sn 颗粒弥散分布在焊

料中有利于焊接强度的提高，但是树枝状和板状的

Ag3Sn 相则破坏了焊料的连续性，在焊接过程中加快

冷却速度可以控制大的 Ag3Sn 相析出。 
 
3 IMC 对焊料接头的断裂过程影响 
 

当 Sn3.5Ag0.75Cu 焊料与 Cu 接头在 125 ℃时效

后，因为 Sn3.5Ag0.75Cu 共晶焊料的强度较高，而且

在 125 ℃时效过程中比较稳定，所以，在拉伸过程中，

薄 弱 区 域 出 现 在 焊 料 与 IMC 层 界 面 处 。

Sn3.5Ag0.75Cu 焊料与 Ni 的接头在时效前、后的断裂

都发生在焊料内部，界面的 IMC 层在时效过程中长大

较慢， 在时效前、后接头强度都比与焊料与 Cu 的结

合强度高，所以，焊料成为拉伸过程中的薄弱区。

Sn3.5Ag0.75Cu 焊料与 AuNi 接头的断裂机理与该焊

料与 Ni 接头的断裂机理相似，但由于 AuSn4弥散分布

在焊料中，使焊料强度提高，所以该接头的抗拉强度

最高，且不随时效时间变化，而 Sn3.5Ag0.75Cu 焊料

与 Cu 的接头抗拉强度最低[27]。 
当然，上述断裂机理还与时效温度有关。时效温

度升高，焊料组织和 IMC 的形貌、成分及尺寸都会发

生变化，断裂机理也会发生变化。例如，对于

Sn3.5Ag0.75Cu 焊料与 Cu 的接头，若时效温度从 125 
℃增加到 150 ℃或更高， Cu6Sn5厚度增加，在 Cu3Sn
中会形成新的 Kirkendall 孔穴或者原来的孔穴长大。

随着界面 IMC 厚度增加，焊料与 IMC 间的热应力增

加，在外力作用下的变形不协调性增加，当应力集中

时焊料与 IMC 界面开裂，若时效时间增加，IMC 在应

力作用下自身断裂或在 Kirkendall 孔穴处断裂 [9]。另

外，在拉伸载荷和剪切载荷作用下，断裂机理不同。

文献[22]介绍了几种焊料与 AuNiCu 在 150 ℃时效过

程中，接头的剪切断裂机理。对于 Sn3.5Ag 焊料，断

裂都发生在焊料内部，与时效时间无关。微观分析结

果表明，界面 IMC 长大缓慢，在时效 1 000 h 后仍然

没有达到临界尺寸。对 Sn3.8Ag0.7Cu 焊料，当时效时

间为 0~192 h 时，断裂全部发生在焊料内部；经过 500 
h 时效后，有 30%的断裂发生在界面 IMC 处；经过    
1 000 h 时效后，有 40%的断裂发生在界面 IMC 处。

微观分析结果表明，细小扇贝状的 Cu6Sn5层与焊料结

合强度较高，随着时效时间延长，Cu6Sn5层的扇柱渐

渐长大，与焊料的结合强度逐渐下降，所以，断裂从

焊料内部向 IMC 界面处移动。除了 Sn3.5Ag 焊料外，

随着时效时间的延长，断裂从焊料内部向界面 IMC 层

移动，哪里的应力最大，哪里的组织退化最严重，断

裂就在哪里发生。 
在焊料内部或界面 IMC 层上有时会析出晶须状

或管状的 Cu6Sn5或大的板状的 Ag3Sn 相，晶须状或管

状的 Cu6Sn5对焊接接头的机械性能没有明显的影响，

界面层上析出的大的板状 Ag3Sn 会增加界面层的脆性

断裂倾向，焊料内部的大的板状 Ag3Sn 提供裂纹扩展

路径及二次裂纹源，使拉伸强度降低，但对剪切强度

没有明显的影响，只会改变裂纹起源及扩展路径，降

低接头的延展性并导致脆性断裂[18]。 
 
4 结 论 
 

a. 无铅焊料 SnAg 共晶合金及 SnAgCu 共晶合金

与 Cu 或 Ni/Cu 或 Au/Ni/Cu 衬底经钎焊形成焊接接头

后，在焊料与衬底界面及焊料内部形成各种金属间化

合物，化合物主要与焊料成分及衬底合金的成分、焊

接工艺及时效温度和时间有关。焊料与 Cu 界面通常

会析出层状 Cu3Sn 和扇贝状 Cu6Sn5 化合物; 焊料与

Ni 的界面上通常会析出(Cu，Ni)6Sn5，(Ni，Cu)3Sn4

和不规则齿状的 Ni3Sn4化合物层。界面 IMC 层在时效

过程中晶粒粗化，层厚度增加。 
b. 焊料内部的 IMC 一般有粒状、晶须状 Cu6Sn5

或颗粒状、树枝状、片状、网状和板状的 Ag3Sn 及

AuSn4，焊接温度越高，冷却速度越慢，焊料中的 IMC
尺寸越大；当界面到焊料的温度梯度较大时，容易从
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界面 IMC 上长出一维方向很长的 IMC。Ag 含量越高，

越容易形成大板状的 Ag3Sn，焊料中的 Ag3Sn 在 150 
℃以下时效过程中长大不明显。 

c. 焊接接头的断裂会发生在焊料内部、焊料与

IMC 界面、界面 IMC 层中，或者上述断裂机制各占一

定比例。在时效过程中，哪里最薄弱，哪里强度退化

严重，断裂就在哪里发生，若相差不多，则会发生混

合断裂。 
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