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摘  要：研究了 Cu/Sn-3.0Ag-0.5Cu/Cu 焊点在(150±1)℃时效温度下，0~1 000 h 不同时间时效后焊点的拉伸断裂

性能以及界面金属间化合物(IMC)的组织形态和成分。结果表明：随着时效时间的延长，焊点拉伸强度降低，拉

伸断裂主要发生于 Solder/IMC 界面或/和 IMC/IMC 界面，而且断口形貌逐渐由韧窝状断口为主向解理型脆性断口

转变。SEM 研究发现，时效过程中界面 IMC 不断长大、增厚并呈针状或块状从 Cu/Solder 界面向焊点心部生长，

时效 1 000 h 的焊点中 IMC 分层明显。半焊点结构为 Cu/Cu3Sn/Cu6Sn5/Solder，同时，在靠近铜基体的 IMC 中有

Kirkendall 空洞存在。 

关键词：金属间化合物；Cu/Sn-3.0Ag-0.5Cu/Cu 焊点；拉伸断裂；多层结构；柯肯达尔洞 

中图分类号：TG 146       文献标识码：A 
 

Effects of interfacial IMC on tensile fracture behavior of 
Sn-3.0Ag-0.5Cu solder joints on copper substrates 

 

JU Guo-kui1, WEI Xi-cheng1, 2, SUN Peng2, 3, LIU Johan2, 3 
 

(1. School of Materials Science and Engineering, Shanghai University, Shanghai 200072, China; 

2. Key Laboratory of New Displays and System Integration, Ministry of Education, 

Sino-Swedish Microsystem Integration Technology (SMIT) Centre, Shanghai University, Shanghai 200072, China; 

3. SMIT Center, Chalmers University of Technology, 412-96 Göteborg, Sweden) 

 

Abstract: The tensile fracture behavior and the intermetallic compound’s(IMC’s) morphology and composition at the 

interface of Cu/Sn-3.0Ag-0.5Cu/Cu solder joint specimens after aging at (150±1)℃ for 0−1 000 h were studied. The 

results show that, with the increasing aging time, the tensile fracture strength of the solder joints decreases and the crack 

initiates mostly at the interfaces between the solder and IMC layer or/and IMC and IMC layer. The morphology of 

fracture surface changes from dimple-like to cleavage-like surfaces. SEM analysis indicates that the needle-like or 

block-like interfacial IMC forms at the interface of Cu/solder and grows into the solder matrix. After being aged for 1 000 

h, the obvious IMC multilayer structure is observed, which is defined as Cu/Cu3Sn/Cu6Sn5/solder structure for the 

half-joints. Moreover, the Kirkendall voids can be observed in the multilayer structure close to the copper substrate. 

These voids are possibly one of the factors of the tensile fracture mechanism. 

Key words: intermetallic compound (IMC); Cu/Sn-3.0Ag-0.5Cu/Cu joint; tensile fracture; multilayer structure; 

Kirkendall void 
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电子封装工艺中，焊点界面的 IMC(intermetallic 
compound)的形成机制是焊接时液态焊料与焊盘的化

学冶金反应，服役时 IMC 的演变机制是元素的固态扩

散[1]。Sn-3.0Ag-0.5Cu 焊料的熔点及 Sn 含量都高于

Sn-37Pb 焊料，回流焊时较高的峰值温度导致 Cu、Ni
等 UBM(under bump metallization)层在无铅焊料中的

溶解速率提高，焊点界面更易形成大量 IMC[2−4]。依

焊料组分不同，IMC 的成分、组元和结构均会发生相

应改变，例如，在 Cu/SnAgCu 界面可形成 Cu6Sn5 或

Cu3Sn[5−6]；在 Cu-Ni(P)/Solder 界面可形成 Ni3Sn4等
[7]。

当 T/Tm≥0.5(T 为时效温度，Tm为焊料熔点)时，焊料

与 Cu 基板间的元素互扩散作用加强，导致界面 IMC
的进一步生长[8]。Sn-3.0Ag-0.5Cu 的熔点为 223 ℃，

在器件存储、使用过程中(T/Tm=300 K/500 K=0.6≥
0.5)，其 IMC 厚度仍会随时间的延长而不断增加。 

研究表明[9−11]，焊点界面结合力的强弱很大程度

上取决于焊接过程中焊料和焊盘表面冶金反应所生成

的 IMC，但由于 IMC 与焊料本体的物理性质差异，其

形态、大小、厚度等都会影响焊点的变形协调性，机

械应力或热应力亦会在焊点相界面、焊盘界面、工艺

缺陷(如空洞)和 Kirkendall 孔等弱界面处形成应力集

中，进而发展形成微裂纹，使焊点脆化或弱化，疲劳

性能下降，最终导致焊点可靠性降低甚至早期断    
裂[12]。因此，焊点界面的 IMC 研究一直是电子产品封

装可靠性研究重点关注的议题。 
目前研究机械疲劳条件下焊点可靠性的方法主要

是采用剪切实验，但剪切面间的摩擦作用破坏了焊点

断裂表面[13]，不易获得焊点断裂机理的真实信息。如

果采用拉伸实验的方法则不仅可获得可靠的界面结合

强度数据和完整、清晰的拉伸断口形貌；而且在拉伸

过程中试样截面方向的应力分布均匀，焊料、焊盘、

界面的受力状态一致，失效将发生在焊点最薄弱处，

有利于准确判断失效机理和影响焊点可靠性的因素。 
本文作者在工业纯(99.9％)的铜棒材端面利用 

Sn-3.0Ag-0.5Cu 焊料制成焊点，然后对在 150 ℃的时

效温度下经不同时效时间处理后的焊点进行拉伸实

验，研究界面 IMC 对焊点拉伸断裂强度及断裂机理的

影响，为无铅焊点的可靠性研究提供实验基础。 
 

1  实验 
 

实验采用工业纯(99.9%)的铜棒，将其截取制成  
d 6 mm×50 mm的试棒，用硝酸溶液除去表面氧化层。

Sn-3.0Ag-0.5Cu 块状焊料采用法国 Avantec 化工公司

产品，将其线切割成 d 6 mm×4 mm 的薄片，然后将

铜试棒和焊料片 (涂覆德国助焊剂 Kester○R Tacky 
soldering flux)装夹在自行研制的模拟焊接平台上，焊

接 5 min(在(250±5))℃保温约 1 min)，出炉空冷至室

温。图 1 所示为制备的试样原型。 
 

 
图 1  制备的 Cu/Sn-3.0Ag-0.5Cu/Cu 试样照片 

Fig.1  Image of prepared Cu/Sn-3.0Ag-0.5Cu/Cu sample 
 

时效实验依据 JREDEC(Joint Electron Device 
Engineering Council) 2004 年 11 月发布的 High 
Temperature Storage Life 标准(JESD22-A103C)，将制

成的试样在 150 ℃(精度±1 ℃)下分别时效 24、168、
500 和 1 000 h，每个时效时间 4 个试样(各组的平均焊

层厚度分别为：0 h，1.54 mm；24 h，1.48 mm；168 h，
1.53 mm；500 h，1.54 mm；1 000 h，1.50 mm；)。拉

伸实验在 CMT5305 型微机控制万能拉伸实验机上进

行，拉伸速率 0.02 mm/s。随后将断裂的试样冷镶嵌制

成金相样，机械磨削、抛光并经 94%C2H5OH+ 
4%HNO3+2%HCl (体积分数)腐蚀。用Hitachi S-570 扫
描电镜(SEM)分析拉伸断口形貌和界面的 IMC，用

SEM附带的EDAX-phoenix检测 IMC的成分和元素的

扩散分布。 
 

2  结果与讨论 
 
2.1  时效对 Cu/Sn-3.0Ag-0.5Cu Solder 界面拉伸强度

的影响 
图 2 所示为在 150 ℃，经不同时效时间后焊点的

拉伸强度。由图 2 可以看出，焊点的拉伸强度随着时

效 时 间 的 延 长 而 下 降 ， 其 指 数 关 系 为

σ=24.2+36exp(−t/180)。时效 400 h 前的焊点结合强度

下降显著，当超过 400 h 后，拉伸强度的降幅趋于平

缓，这与 IMC 的生长趋势相吻合。众所周知，一方面

焊点界面形成的 IMC 保证了焊料与焊盘的可靠连接，

焊料中弥散分布的微小 IMC 可以改善焊料的蠕变和

疲劳抗力，而且扇贝状 IMC 也有利于改善焊点与焊盘

的连接强度；另一方面，如果粗大的 IMC 在界面呈较

厚的层状分布则会降低界面的力学协调性，在热循环

或外力作用下界面易于产生应力集中，并在 IMC 与焊
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料界面累积缺陷，弱化了界面强度，最终导致断裂失

效[14]。因此，在焊点界面上的 IMC 厚度适当有利于提

高焊点可靠性，但 IMC 的过度生长则对焊点可靠性不

利。 
 

 
图 2  焊点拉伸强度与时效时间的关系 

Fig.2  Tensile strength as function of aging time 
 
2.2 不同时效时间后焊点的断口形貌 

焊点的断裂失效模式主要取决于焊点结构和焊点

微观组织，而裂纹的形成与生长途径受焊点结构、焊

料成分、基板以及加载模式、应力状态等因素的影响。

由于焊料和基板间的 IMC 弱化了界面，焊点在短时时

效后的破坏大多发生在界面靠焊料一侧。Rzerhard  

等[15]通过有限元模拟对 CSP 器件的应力应变进行分

析发现，裂纹通常发生在焊点内部 IMC 与焊料形成的

界面处、焊料内部接近 IMC 边界处以及 IMC 层内部。 
图 3 所示为不同时间时效后的拉伸断口形貌。 时

效24 h后的断口上可见残留的焊料周围分布着大量的

韧窝，只有部分断口比较平整，说明短时时效后少量

弥散分布的 IMC 颗粒有利于增强焊点的结合强度，断

裂主要发生在 IMC/solder 界面；时效 168 h 后，韧窝

状断口明显减少，平整断口逐渐增多，仅在晶界处分

布了少量残余焊料，在 IMC/solder 的界面的断裂和

IMC/IMC 界面的断裂并存；当时效时间达到 500 h 后，

平整的解理断口开始占据主导地位，韧断痕迹很少；

时效 1 000 h 的焊点断口上脆断基本覆盖了整个断面，

韧断特征完全消失。由于时效时间的延长导致 IMC 的

过度生长，进而严重恶化了焊点的拉伸强度，拉伸断

裂最终完全起裂于最脆弱的 IMC/IMC 界面。 
因此，随着时效时间的延长，焊点拉伸强度逐步

降低，断裂起点由 Solder/IMC 界面转至 IMC/IMC 界

面，断裂方式由韧性断裂转变为了脆性断裂。 
 
2.3  焊点界面的 SEM 分析 
2.3.1  界面 IMC 的组织与成分 

图4 (a)和(b)所示分别为150 ℃下Sn-3.0Ag-0.5Cu
焊点时效 0 h 和 24 h 后的界面 SEM 照片，直线 CD 表 

 

 

图 3  不同时效时间后焊点的断口形貌 

Fig.3  Morphologies of fracture surface after different aging time: (a) 24 h; (b) 168 h; (c) 500 h; (d) 1 000 h 
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图 4  焊点短时间时效后 0 h 的 SEM 像(a)，24 h 的 SEM 像(b)，E 点成分峰(c)，沿 AB 线的成分分布(d) 

Fig.4  SEM image after aging for 0 h (a)， SEM image after aging for 24 h (b)， element apices of point E (c) and line scan profiles 

along line AB (d) after short time aging 
 
示 Cu/IMC 界面。24 h 时效后试样的 IMC 平均厚度明

显厚于未时效试样，且沿 Cu/Solder 界面呈不规则锯

齿状向焊料内部凸进。图 4(c)所示为 E 点的 EDS 峰。 
由图 4 可以看出，E 点 IMC 的组成元素为 Cu 和

Sn，其原子比为 成分接近，41.0׃ 59.0 Cu6Sn5 相。图

4(d)所示为沿直线 AB 方向的线扫描结果，Cu 和 Sn 成

分沿 AB 线呈现梯形分布，与 Solder/Cu 界面上 IMC
厚度对应部分的 Cu 量明显高于焊点内部，而 Sn 量则

比焊点内部的低。这说明 Cu 原子大量由 Cu 基盘向焊

料内部扩散，与 IMC 的生长方向和浓度梯度一致；相

对于 Cu 原子的扩散而言，Sn 原子的分布恰好相反，

在 IMC 层中的 Sn 原子明显少于焊点心部，而且在心

部与 IMC 之间的 Sn 峰略高于心部，说明 Sn 原子在

Cu 原子向焊点内部扩散时，Sn 原子也向心部扩散，

这是一种明显的上坡扩散，因为 Cu 原子与 Sn 原子结

合形成 Cu6Sn5时，将多余的 Sn 排入了心部。本研究

结果与实际的 SnAgCu 焊点界面的 IMC 的形态、厚度

和组织形貌和成分均完全相同[10]，说明本模拟焊点的

方法完全能够真实地反映实际焊点。 
图 5(a)所示为焊点时效 500 h 后的截面 SEM 像，

图 5(b)所示为其对应的 3 种元素面扫描，图 5(c)所示

为图 5(a)中 F 点的 EDS 分析。由图可以清楚地看到在

焊料基体的晶界处有很多细小的颗粒，结合图 5(c)，
其成分接近 Ag3Sn 相，而且发现此处多为沿晶断裂或

解理断裂。从图 5(b)中的颗粒分布处可以明显地看到

Ag 的富集和 Sn 的偏析，同时在焊料与 Cu 基体的界

面富集着一层薄薄的 Cu 元素，说明了此处存在 Sn-Cu
化合物。 

在 Sn-Ag-Cu合金中，添加Ag可降低焊料的熔点，

同时可改善焊料的润湿性及界面结合强度。但 Ag 与

Sn 会反应生成如图 5 所示的颗粒状或针状 Ag3Sn。随

着 Ag 含量增加，Ag3Sn 逐渐细化，合金强度提高，

在 Ag 含量为 3.5%(共晶点)时，强度达到最高。当 Ag 
含量超过 3.5%后，随着 Ag 含量的进一步增加，Ag3Sn
逐渐以片状生长并会诱发焊料基体的开裂[16]。裂纹通

常从焊点内部沿着 Ag3Sn 与焊料的界面扩展，产生沿

晶断裂。大颗粒的 Ag3Sn 本身对拉伸强度没有影响，

但却给裂纹的快速扩展提供了通道，从而降低了焊点

的韧性，最终导致脆性断裂。尤其当焊点承受热/机械

应力时，枝状 Ag3Sn 会严重影响焊点的力学性能[15]。 
2.3.2  IMC 的多层结构 

图 6 (a)所示为焊点时效1 000 h后的SEM像(未标 
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明的成分峰是为增强试样镶料导电性而喷镀的金薄

层)。在焊料基体的晶界处可见大量亮白色的颗粒状

Ag3Sn，IMC 的平均厚度约 7.5 μm。界面处的 IMC 的

上层 A 点和下层 B 点的成分分析表明，A 点的成分接

近 Cu6Sn5相(η)，B 点的成分接近 Cu3Sn 相(ε)。这说明

界面形成的 IMC 明显表现为两层结构：Cu6Sn5层位于

图 5 焊点 500 h 时效后 SEM 像(a)，面扫

描(b)，悬浮颗粒 F 的成分峰(c) 

Fig.5  SEM image (a), element distribution

map (b) and element apices of suspended

grain F (c) after aging for 500 h 

图 6 焊点 1000 h 时效后 SEM 像(a)，A 点成

分峰(b)，B 点成分峰(c) 

Fig.6  SEM image (a), element apices of

point A (b) and element apices of point B (c)

after aging for 1 000 h 
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焊料一侧，Cu3Sn 层位于 Cu 基板和 Cu6Sn5之间。梁

英等[17]利用 Thermo-Calc 软件对 Sn-Ag 二元共晶焊料

与 Cu 基板的界面反应的模拟计算发现，在较高时效

温度下，Sn-Ag 系共晶焊料与 Cu 基板首先反应析出

Cu6Sn5 中间相，随着反应的继续进行，在靠近 Cu 基

体一侧又会生成 Cu3Sn，Cu3Sn 是在热力学条件趋于

平衡时形成的，这层 IMC 较薄。图 6 中波浪状 Cu3Sn(ε)
相的厚度约为 3.5 μm，而短时时效试样中并未发现明

显的 ε相，实验结果与梁英等[16]的理论计算吻合。同

时，Henderson 等[18]对 Sn-Ag-Cu 焊料(SnAgCu+0.1%- 
0.7%Zn)的研究也发现在Cu焊盘与焊料间存在类似的

IMC 结构，他们的研究显示，焊点经过 150 ℃、500 h
的时效后，Solder/Cu 界面的 Cu6Sn5 厚度与 Cu3Sn 厚

度几乎相当，界面处的 Cu6Sn5以初始的贝壳状向焊料

内部生长，逐渐转变成大的波浪状，形成了 IMC 与焊

料边界的锯齿状粗糙形貌。 
Solder/Cu 界面 IMC 的形成一般分为两个阶段：

在焊接过程中，Cu 基板与液态焊料之间形成的 IMC；
焊后的 Cu 基板与焊料之间固态扩散形成的 IMC。在

焊接过程中，当 Cu 基板与液态焊料发生冶金接触后，

固态 Cu 便开始向液态焊料中扩散，紧邻 Cu 基板的一

层液态焊料中的 Cu 原子达到饱和。从热力学角度而

言，虽然存在亚稳态的过饱和，但当 Cu 原子处于局

部平衡时，便形成了 Cu6Sn5(η 相)。它消耗了处于饱

和态的液体焊料中的 Cu，促发基板上的 Cu 向液态焊

料中的进一步扩散。随着 Cu6Sn5的形成和向焊点内部

的生长，在 Cu/Solder 界面上就形成了一层连续的、

一定厚度的 IMC，抑制了基板上的 Cu 向液态焊料的

进一步扩散。尽管此时固态的 Sn 与 Cu6Sn5处于平衡

态，但固态 Cu 与 Cu6Sn5仍处于非平衡状态。这意味

着一旦热力学或者动力学条件满足，在 Cu/Cu6Sn5 界

面便会通过固相扩散形成 Cu3Sn(ε相)。由于≥0.5，焊

后固态的 Cu 和 Sn 的扩散仍继续进行[8]，以 Cu 穿过

Cu3Sn 层和 Cu6Sn5 层向焊点心部的扩散为主。当 Cu
扩散至 Cu3Sn/Cu6Sn5和 Cu6Sn5/Solder 界面时，这两类

IMC 就继续向焊料中生长，厚度同步增加但不一定同

幅。据此确定 Sn-3.0Ag-0.5Cu 焊点经长时间时效后的

半焊点结构为 Solder/Cu6Sn5(η)/Cu3Sn(ε)/Cu。 
综上所述，在回流和时效过程中形成的多层结构

的 IMC 间的结合强度较低增加了焊点的内部缺陷，导

致焊点在外力作用下易从多层结构的 IMC 界面起裂

甚至脆性断裂[19]。 
结合图 3(a)可以看出，短时时效后焊点的破坏主

要是 Cu/Solder 界面处靠 Cu6Sn5层一边的断裂。随着

时 效 时 间 的 延 长 ， 焊 点 破 坏 主 要 表 现 为 在

Cu6Sn5/Cu3Sn 界面的脱层开裂，如图 3(c)和(d)中的颗

粒被拔出的痕迹。因此合理的界面组织控制对于焊点

的可靠性提高是非常重要的，也是值得进一步研究的。 
2.3.3  Kirkendall 孔洞 

经 1 000 h 时效处理后的焊点界面的 SEM 研究发

现，在 IMC 层中有 Kirkendall 空洞存在，如图 7 所示。

这些孔洞位于 Cu3Sn(ε)层中靠近 Cu6Sn5(η)层的一侧，

结合图 2 和图 3(d)可以推断，在 Cu6Sn5(η)/Cu3Sn(ε)层
中的 Kirkendall 空洞是影响焊点拉伸性能的重要因素

之一。常俊玲等 [20]认为，相对于 SnPb 焊料而言 , 
Sn-Ag-Cu 焊料可以延缓焊点界面的 Kirkendall 空洞

的形成。本文研究结果也表明(图 7)，尽管经过了 1 000 
h 的高温时效，但在焊点界面并未发现大量的

Kirkendall 孔洞，说明 Sn-Ag-Cu 焊料确实具有一定的

抑制 Kirkendall 孔洞形成的能力。 
 

 
图 7  焊点 1 000 h 时效后 IMC 层的 Kirkendall 空洞 

Fig.7  Kirkendall voids on IMC layer after aging time 1 000 
h 
 

Kirkendall 空洞的形成一方面与界面 IMC 的生长

速率加快有关；另一方面由于长时间时效后在

Sn-Ag-Cu 焊料中 Cu6Sn5和 Ag3Sn 的存在影响了 Sn 中

Cu 的溶解度和界面 IMC 的生长[10]。从原子水平而言，

1 个 Sn 原子与 3 个 Cu 原子形成 Cu3Sn 时体积净减小

8.2％，5 个 Sn 原子与 6 个 Cu 原子形成 Cu6Sn5时体积

净减小 10％。由于基板中的 Cu 原子向焊料中扩散，

遗留在基板与焊点界面的原子空位难以完全由焊料中

向界面扩散的原子占据，即在存在 1 个原子的扩散通

量差的情况下，便会在界面上形成部分永久空位。当

这些空位在 Cu/Cu3Sn 界面和 Cu3Sn 内部聚集到一定

程度便形成了 Kirkenall 空洞。随着进一步的时效，

Kirkendall 空洞会逐渐长大、聚合并沿着 Cu/Cu3Sn 界

面层形成脱层或诱发 Cu3Sn 内部裂纹的萌生，进而直

接影响焊点的可靠性。尽管人们一直关注焊点中的

Kirkendall孔洞的形成机理及与焊点可靠性的关系[10]，
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但至今尚无统一的观点，本研究中 Kirkendall 孔洞对

断裂机理的影响也还需深入探讨。 
 

3  结论 
 

1) 随着时效时间的延长 IMC 的厚度增加，焊点

拉伸断裂强度明显下降。 
2) 随着时效过程中的焊点界面上 IMC 的厚度增

加，拉伸断裂由 Solder/IMC 界面向 IMC/IMC 界面过

渡，断裂机理由韧性断裂过渡为脆性断裂，时效时间

超过 500 h 后的断口形貌基本为类解理状。 
3) 长时时效后的半焊点结构为 Cu/Cu3Sn(ε)/ 

Cu6Sn5(η)/Solder，同时在 IMC 层中分布着少量的

Kirkendall 空洞。 
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