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SiC-Cu 钎焊接头的低温连接工艺及组织与力学性能研究 

摘 要 

碳化硅（SiC）陶瓷以高强度、高硬度和优异的耐高温高压性能

被广泛的应用于航空航天、工业等领域，同时也因其具有良好的热导

率、低导通损耗和高开关频率等特性成为微电子、新能源汽车等行业

的关键材料。 

在实际 SiC 功率模块封装中，通常需要将 SiC 与金属基板或覆铜

陶瓷基板进行钎焊连接，来达到散热、导电、机械支撑和热应力管理

的多重作用。而在目前的研究中 SiC 陶瓷与金属的钎焊连接多以高温

为主，其连接温度高，残余热应力大，难以适用大面积 SiC 陶瓷的连

接。因此，实现 SiC 陶瓷与散热金属的低温钎焊连接变得尤为重要。

基于此，本研究首先采用磁控溅射技术对 SiC 进行金属化处理，再用

Sn 基钎料实现 SiC 与 Cu 的低温钎焊。 

首先对 SiC 表面金属化工艺进行探索，在其表面制备了 Cr-Cu 金

属薄膜，然后采用三种 Sn 基高温钎料（纯 Sn、Sn-3.5Ag、Sn-0.7Cu）

将 SiC 与 Cu 在 260 ℃以上进行真空钎焊，研究了 SiC 表面焊接层 Cu

层的厚度和钎料成分对 SiC-Cu 钎焊接头微观组织及力学性能的影响。

结果发现，SiC-Cu 钎焊接头的结合强度与 SiC 母材和钎料界面处冶

金反应的程度直接相关，受 Sn 基钎料成分及 SiC 表面金属化 Cu 层

厚度的影响，当采用 SnCu 钎料时，钎焊接头中靠近 SiC 界面处冶金
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反应较为充分，反应产物主要为 Cu6Sn5 金属间化合物（Intermetallic 

Compound，IMC），但未形成连续的反应层，且随着 Cu 层厚度的增

加生成的 IMC 也逐渐增多，接头结合强度不断提高。当 Cu 层厚度达

到 2000 nm 时，界面冶金反应已足够充分，此时，SiC 与其表面金属

化层 Cr 层之间的结合力成为整个接头的薄弱之处，SiC-Cu 钎焊接头

的剪切强度达到峰值 14 MPa 左右。 

为了进一步降低焊接温度，提升接头强度，采用 Cu 颗粒掺杂 Sn

基低温 Sn58Bi 钎料在焊接温度 190 ℃、保温 20 min 的条件下钎焊

SiC 与 Cu，分析并揭示了 Cu 颗粒含量对 SiC-Cu 钎焊接头微观组织

及力学性能的影响规律。结果表明，采用压片式 Sn58Bi 焊料钎焊时，

焊缝主要由粗大的 Sn-Bi 共晶组织构成，接头剪切强度可达 10 MPa。

当钎料中引入 Cu 颗粒时，一方面，Cu 颗粒可细化 Sn-Bi 共晶组织，

使得共晶组织更加均匀分布。另一方面，Cu 颗粒优先与钎料中的 Sn

反应生成 Cu6Sn5 IMCs，避免 SiC 表面金属化 Cu 层被过度消耗，从

而提升焊接接头强度。但 Cu 颗粒含量过多时，未分散开的 Cu6Sn5 

IMCs 会破坏 Sn-Bi 共晶组织的均匀性，局部出现 Bi 富集区，恶化了

接头力学性能。当 Cu 颗粒与 Sn58Bi 钎料含量比（wt.%）为 1:75 时，

SiC-Cu 钎焊接头的剪切强度达最大值 20 MPa。 

 

关键词：SiC 陶瓷，磁控溅射，金属化，钎焊，冶金反应，剪切强度 
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RESEARCH ON SOLDERING PROCESS OF THE SIC-CU 

JOINT AND ITS MICROSTRUCTURE AND MECHANICAL 

PROPERTIES 

ABSTRACT 

Silicon carbide（SiC）ceramics have gained extensive applications in 

aerospace, industrial engineering, and related fields due to their 

exceptional mechanical properties, including high strength, hardness, and 

resistance to extreme thermal and mechanical conditions. Furthermore, 

their superior thermal conductivity, minimal energy loss during operation, 

and high-frequency switching capabilities have positioned them as a 

cornerstone material in emerging industries such as microelectronics and 

next-generation electric vehicles. 

In the actual SiC power module packaging, it is usually necessary to 

braze connection of SiC with metal plate or copper-clad ceramic substrate 

to achieve multiple roles of heat dissipation, electrical conductivity, 

mechanical support and thermal stress management. The brazing 

connection between SiC ceramics and metal in the current study is mostly 

high-temperature based, with high connection temperature and high 

residual thermal stress, which makes it difficult to apply to the connection 

of large-area SiC ceramics. Therefore, it becomes especially important to 

realize the low-temperature soldering connection between SiC ceramics 

and heat dissipating metals. Based on this, in this study, we firstly adopt 

magnetron sputtering technology to metallize SiC, and then use Sn-based 
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fillers to realize the low-temperature soldering of SiC and Cu. 

The surface metallization process of SiC was first explored, where Cr-

Cu metallic films were prepared on its surface. Subsequently, Sn-based 

high-temperature fillers (Sn, Sn-3.5Ag, and Sn-0.7Cu) were employed to 

join SiC with Cu via vacuum soldering above 260 °C. The effects of the 

Cu layer thickness on the SiC surface and the solder composition on the 

microstructure and mechanical properties of SiC-Cu joints were 

systematically investigated. It is proposed that the shear strength of SiC-

Cu joint depends on the degree of metallurgical reaction close to the 

boundary between SiC and Sn-based fillers, which is influenced by the 

composition of Sn-based filler and the thickness of the metallized Cu layer. 

The intermetallic compound（IMC） near SiC in the SiC-Cu joint is mainly 

Cu6Sn5. However, no continuous reaction layer is formed and its quantity 

increases with the increasing thickness of the Cu film, leading to the 

improvement of shear strength of the joint. As a result, the SiC-Cu joint 

soldered by SnCu filler has a peak shear strength of about 14 MPa when 

the thickness of Cu film on surface of SiC is about 2000 nm. 

In order to further reduce the soldering temperature and enhance the 

joint strength, low-temperature Cu-Sn58Bi composite fillers were used to 

solder SiC and Cu at a temperature of 190 °C held for 20 min, and the effect 

of Cu particle content on the microstructure and mechanical properties of 

SiC-Cu soldered joints was analyzed and revealed. It is proposed that the 

SiC-Cu joint soldered with Sn58Bi filler, with a shear strength of ~10 MPa, 

primarily consists of a coarse Sn-Bi eutectic structure. The introduced Cu 

particles in the filler play an important role in refining the Sn-Bi eutectic 

structure. Moreover, the Cu particles preferentially react with Sn in the 

liquid filler to form Cu6Sn5 IMCs, avoiding excessive consumption of the 

metallized Cu layer on the SiC surface. Therefore, the shear strength of 
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SiC-Cu joint can be enhanced to ~20 MPa when the weight ratio of Cu 

particles to Sn58Bi filler is 1:75. However, excessive Cu particles could 

destroy the uniform Sn-Bi eutectic structure, resulting in aggregation of 

Cu6Sn5 IMCs and Bi-rich phases in the joint, which distinctly deteriorates 

the shear strength of SiC-Cu joint. 

YiTeng Zhou (Materials and Chemical Engineering) 

Supervised by Yu Zhao 

KEY WORDS: SiC ceramics, Magnetron sputtering, Metallization, 

Soldering, Metallurgical reaction, Shear strength 
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第 1 章 绪论 

1.1 课题背景及研究目的和意义 

碳化硅（SiC）陶瓷因耐高压、耐辐射、热膨胀系数（CTE）小、热稳定性能

好等优良的力学和物理性能被广泛的应用于国防、工业、航空航天等诸多先进领

域[1-4]。随着现代科技的快速发展，硅（Si）基功率器件的性能已逐渐逼近其理论

极限[5, 6]。而 SiC 作为一种潜在的宽带隙（WBG）半导体电子封装材料，具有可

以完全替代 Si 而满足电力电子器件更高性能需求的能力，例如，更宽的带隙、

更高的击穿电场、更薄的漂移层厚度、更低的导通电阻、更高的热导率和更高的

开关速度等[7-9]。目前，新能源汽车的车用功率模块已从 Si 基 IGBT 为主的时代，

开始逐步进入以 SiC MOSFET 为核心的发展阶段。在同等电能消耗水平下，搭

载 SiC 功率器件的电动汽车较之采用传统 Si 基器件的车型展现出更优异的续航

表现，这一优势使得 SiC 功率器件在电动汽车领域的应用需求持续增长。在 SiC

功率模块的实际封装过程中，往往需将 SiC 芯片与导热基板（如铜基板或覆铜

（DBC、AMB）陶瓷基板）进行连接，从而显著增强模块的散热性能、载流容量

及功率密度，这一特性使其尤为契合汽车级 SiC 模块的应用需求[10, 11]。 

目前SiC陶瓷与金属的连接方法主要有钎焊、固相扩散连接、瞬时液相（TLP）

扩散连接、自蔓延高温合成（SHS）连接等[12-15]。其中，钎焊由于其简单性和对

接头结构的适应性，是陶瓷与金属连接中最广泛使用的方法[16]。但由于 SiC 陶瓷

与散热金属基板的 CTE 相差较大，所引起的热失配是导致 SiC 封装失效的主要

原因之一[17, 18]。另一方面，对于电子封装中许多热敏性应用来说，过高的连接温

度会对某些功率器件造成不可磨灭的损伤。而目前研究中陶瓷与金属的钎焊连接

多以高温为主，例如 AgCu 基[19]、Cu 基[20]、Au 基[21]等。其连接温度高，残余热

应力大，难以适用大面积 SiC 陶瓷的连接。因此，开发 SiC 陶瓷与散热金属之间

的低温连接技术具有重要意义。 

本课题基于高功率 SiC 器件的低温封装应用需求，致力于实现低温条件下 
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SiC 陶瓷与散热金属 Cu 板的可靠钎焊连接。首先通过磁控溅射技术在低温下对

SiC 表面进行金属化处理，然后采用低温非活性 Sn 基钎料对预金属化处理后的

SiC 陶瓷与 Cu 进行真空钎焊。其研究成果一方面为电子封装中 SiC 功率散热组

件的应用提供技术支持，另一方面为陶瓷等难焊接、难润湿材料的低温连接工艺

提供了创新性的解决方案。 

1.2 Sn 基无铅钎料的研究现状 

长期以来，Sn-Pb 合金钎料凭借其低熔点特性以及出色的导电性、润湿性和

机械性能，成为电子封装领域不可或缺的钎料。然而，由于 Pb 作为一种重金属

元素，会对人类的健康和环境产生危害[22]。随着人们环保理念的日益普及，Pb 元

素的使用受到了很大限制，因此一些 Sn 基无铅焊料取得了很大的发展，其中以

Sn-Ag、Sn-Cu、SnAgCu 等 Sn 基高温无铅焊料和以 Sn-Bi、Sn-In 等 Sn 基低温无

铅焊料为代表。 

1.2.1 Sn 基高温钎料 

（1）Sn-Cu 系钎料 

Sn-Cu 无铅焊料具有较好的强度、抗氧化以及抗蠕变性能等优点，同时还因

其原材料成本和加工成本较低等特点，已被广泛用于波峰焊工艺中。从 Sn-Cu 二

元合金相图可知，共晶转变温度为 227 ℃，基体组织主要为 β-Sn 和不均匀分布

的 Cu6Sn5-Sn 共晶组织组成。 

尽管 Sn-Cu 钎料展现出良好的综合性能，但其仍存在润湿性能不足、焊接温

度较高等局限性。为此，研究人员近年来通过微合金化改性及纳米颗粒复合强化

等技术手段，致力于提升该钎料的综合性能。例如，Nabihah 等人[23]通过向 Sn-

Cu 钎料中添加不同质量分数的 In 颗粒改善了钎料合金的润湿性，细化了基体中

β-Sn 结构，并在 Cu-Sn IMC 中掺杂 In，形成了细小、圆整的 Cu-Sn-Ni-In 颗粒，

Sn-Cu 焊点的剪切强度随 In 含量的增加而增加。以及高俊燕[24]发现 1.0wt.%Zn

的添加细化了 Sn-0.7Cu 钎料的微观组织，提高了钎料的共晶组织的体积分数，

使钎料中有少量 Cu-Zn 相析出。 
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（2）Sn-Ag 系钎料 

Sn-Ag 钎料是电子封装领域最主要的钎料之一，在印刷电路板（PCB）的组

装中，用于焊接各种电子元件，如芯片（IC）、电阻、电容等。由于电子产品对

焊点的可靠性、电气性能和小型化的要求极高，Sn-Ag 钎料的优良性能能够很好

地满足这些需求。Sn-Ag 钎料的内部组织主要由 β-Sn 和 Ag3Sn 相组成，共晶成

分为 Sn-3.5Ag，熔点为 221 ℃左右，在这个成分下，使得钎料在熔化和凝固过程

中具有良好的一致性。 

为了进一步提高 Sn-Ag 合金钎料的综合性能，众多研究学者通过向钎料中

引入 Cu、Zn、Bi 等合金元素。例如 Pourmajidian 等人[25]向 Sn-3.5Ag 钎料中添加

1.5wt.%的 Zn 和 Sb 元素，发现 Sb 在 Sn 基体中起到固溶强化的作用，从而提高

了 Sn-Ag 钎料的抗蠕变性能以及 Zn 的加入与 Ag 反应生成的 Ag-Zn IMC 细化了

钎料的显微组织。Hu 等[26]向 Sn-Ag 钎料中添加 Bi 元素，研究了 Bi 的含量对三

元 Sn-xBi-Ag 钎料合金的微观结构演变。结果发现，Bi 含量的增加改变了凝固过

程和过冷度并阐明了 Bi 析出相和 Ag3Sn 在 Sn-Bi-Ag 钎料中的意义，为未来低温

钎料的合金设计提供了有价值的见解。 

（3）Sn-Zn 系钎料 

Sn-Zn 系钎料因低熔点（198 ℃）与传统 Sn-Pb 钎料（183 ℃）相近，同时具

备成本优势和丰富的原料来源，已成为最具潜力的无铅钎料替代方案之一[27]。但

是由于 Zn 原子较为活泼，很容易被氧化为 ZnO 和 ZnCl2，且 Zn 溶于 Sn 并不形

成 IMC 等原因，导致 Sn-Zn 系钎料存在润湿性差、抗氧化性差等问题。 

因此，近年来研究人员通过焊料微合金化以及添加稀土元素来改善 Sn-Zn 钎

料的综合性能。Zhang 等[28]为了改善 Sn-Zn 钎料的性能，在 Sn-Zn 合金钎料中添

加了 0-0.5wt%的稀土 Er。实验结果显示，SnZn-0.08Er 钎料的抗氧化性能优于 Sn-

Zn 钎料，Sn-Zn 钎料的润湿性能得到了显著改善，钎料铺展面积较未添加时提升

了 19.1%。而且通过力学性能测试发现，SnZn-xEr 钎料的拉伸和剪切性能都得到

显著提高。此外，微量的 Er 可以细化 Sn-Zn 钎料的组织，尤其是富 Zn 相，但是

过量的稀土 Er 会导致 Sn-Zn 钎料的组织变的粗大。Gancarz 等人[29]通过向 Sn-Zn

钎料中添加不同含量的 Na 元素，研究了 Na 含量对 Sn-Zn 组织及性能的影响，
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并在 Cu 基体上进行焊接试验。结果发现，Na 的加入改善了共晶 Sn-Zn 钎料的力

学性能，提高了电阻率，降低了 CTE，但熔点并没有改变。在 Cu-SnZn 界面处

形成了 Cu-Zn 相，而且由于 Na 的加入，界面处产生的 IMC 层的厚度减小。 

1.2.2 Sn 基低温钎料 

（1）Sn-Bi 系钎料 

Sn-Bi 系无铅钎料凭借其出色的抗蠕变特性、良好的力学性能和较低熔点

（138 ℃）在低温钎焊领域得到了广泛的应用。然而，由于富 Bi 相的脆性，导致

SnBi 合金钎料的塑性降低，焊缝中形成脆性 IMCs，这些问题对焊接接头的可靠

性造成了不利的影响。 

为了改善 Sn58Bi 钎料的性能，向钎料合金中引入微量纳米材料作为增强相，

被证明是一种有效可行的方法。例如，Zhu 等人[30]向 Sn58Bi 钎料中掺入不同质

量分数（0、0.1、0.2 和 0.3wt%）的 Cr 粉，研究了不同 Cr 颗粒含量对 Sn58Bi 钎

料性能的影响。试验结果表明，与纯 SnBi 钎料相比，SnBi-0.2Cr 钎料的显微组

织明显细化，添加 0.2wt%的 Cr 粉可使钎料的延伸率提高 56%，焊点的极限拉伸

强度提高 10%。以及 Ma 等人[31]将不同百分比的石墨烯纳米片（GNSs）成功地

添加到 Sn58Bi 无铅钎料中，研究了纳米晶对复合钎料的微观组织及性能的影响。

结果表明，GNSs 细化了不同形貌的 Sn-Bi 共晶组织，有效地提高了润湿性，而

且 GNSs 的加入提高了合金的蠕变性能和耐腐蚀性能。 

（2）Sn-In 系钎料 

Sn-In 系焊料具有熔点低、良好的润湿性以及较好的抗腐蚀性能等优点，基

体中 In 元素的加入可以显著改变钎料的性能，能够与金属和非金属等低温材料

实现良好的冶金结合。在 Sn-In 系焊料中，In52Sn48 是常见的合金成分，其共晶

转变温度为 120 ℃，该合金体系的共晶结构由中间成分的 β 相和 γ 相构成，这一

特征明显区别于其它 Sn 基焊料体系，后者通常形成末端固溶体结构共晶组织[32]。

然而，因 In 元素成本高昂，使得该系焊料在商业领域的应用不多，也未实现规

模性工业生产，这对 Sn-In 系低温焊料的产业化进程形成了阻碍。 
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1.3 陶瓷和金属的连接工艺 

陶瓷材料在许多要求苛刻的应用中是不可替代的，但它们的制造是一个巨大

的挑战。实际上，许多陶瓷是通过对原始粉末进行压制和烧结来制备的，这严重

限制了几何形状的复杂性和器件尺寸[33-35]。因此，实现陶瓷与金属材料的可靠连

接在现代制造中至关重要，其中钎焊和扩散焊连接是陶瓷与金属或自身连接中最

常用的方式。 

1.3.1 钎焊连接 

钎焊因其生产成本低，操作简单，制造产量大等优点被认为是连接陶瓷和金

属材料最常用和有效的技术[36, 37]。它是利用熔点低于母材的金属钎料作为填充

介质，通过将工件和填充金属加热至介于两者熔点之间的温度，使熔融态填充金

属充分润湿母材表面，渗透接头缝隙，并与母材发生界面扩散和冶金反应，最终

实现可靠的连接[38]。但陶瓷大多是一种共价键很强且很稳定的化合物，传统金属

钎料很难在其表面润湿并发生冶金反应，而针对陶瓷难润湿问题，目前有两种解

决方案。 

一是活性钎焊法也称直接钎焊法。通过将 Ti、Cr、V、Al 等活性元素添加至

焊料中，这些元素会在界面区域聚集并与陶瓷基体发生反应，形成连续的类金属

化过渡层，从而显著改善钎料在陶瓷表面的润湿特性，最终实现陶瓷与金属材料

之间的可靠连接[39-41]。AgCuTi 系是目前研究最常用的活性钎料，例如 Wen 等[42]

采用不同 Ti 含量的 AgCuTi 钎料在 880 ℃、30 min 的真空钎焊条件下，对无氧

铜与氧化铝陶瓷进行连接。结果发现，不同的 Ti 含量会影响 AgCuTi 钎料/Al2O3

反应层的产物，也是钎料钎焊性能和润湿性的主要因素。在 2~4.6wt%范围内，

随着 Ti 含量的增加，钎料对 Al2O3 陶瓷的润湿性得到改善，Cu-Al2O3 钎焊接头

的剪切强度也逐渐升高。Song 等[43]采用 AgCuTi 钎料在焊接温度 880 °C、保温

10 min 的条件下，将多孔 Si3N4 陶瓷与 TiAl 合金进行真空钎焊。在研究中发现，

液态金属钎料会首先渗入陶瓷孔隙，然后在表面铺展，焊缝中 TiCu IMCs 的形成

恶化了液体钎料的润湿性。而钎焊接头的剪切强度随着反应层宽度的增加而降低，
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当钎料含量为 AgCu-2wt%Ti 时，接头的结合强度最高为 14.17 MPa。 

 

图 1-1 采用不同 Ti 含量的 AgCu-xTi 钎料钎焊 p-Si₃N₄/TiAl 接头的微观形貌[43] 

(a)AgCu；(b)AgCu-3.40at% Ti；(c)AgCu-7.28at% Ti；(d)AgCu-10.73at% Ti；(e)AgCu-

14.8at% Ti 

尽管含活性元素 Ti 的 AgCuTi 钎料对陶瓷材料展现出优异的润湿性能，但

由于陶瓷与金属之间的 CTE 存在显著差异，在钎焊过程中连接界面区域会产生

较大的热应力集中现象，这种残余热应力会严重影响接头质量，导致接头力学性

能降低[44, 45]。因此，人们通过添加中间层、钎料复合化及表面图案化等方法，来

缓解陶瓷-金属的钎焊接头应力[46]。例如，Jia 等[47]采用 AgCuTi-Cu foam 和

AgCuTi-Gr-Cu foam 复合钎料对 Al2O3 陶瓷与 304 不锈钢进行钎焊连接。实验结

果表明，Gr 极低的 CTE 和 Cu foam 良好的能量吸收性能均有利于降低接头冷却

过程中的残余热应力。采用预填孔的 Gr-Cu foam 材料，在一定程度上解决了 Cu 

foam 的结构溶解以及孔隙中未填充焊料的问题，而随着 Gr-Cu foam 孔径的增大，

接头的结合强度呈现出先增大后减小的趋势。 

二是间接钎焊法，也称为两步法。首先对陶瓷进行表面金属化处理，随后采

用常规钎料实现陶瓷与金属的钎焊连接[48]。目前常用的陶瓷表面金属化方法包

括 Mo-Mn 烧结法、物理气相沉积（PVD）技术以及化学气相沉积（CVD）技术

等。间接钎焊法的关键是将钎料与陶瓷之间的直接润湿转化为钎料与金属镀层之

间的润湿，从而显著改善了界面润湿性。例如 Liu 等[49]首先采用化学镀镍的方法

对 W-Cu 合金和高温共烧陶瓷（HTCC）进行金属化处理，在其表面制备了厚度

为 4-5 μm 的 Ni-P 镀层，然后采用惰性钎料 AgCu 在不同的钎焊温度下实现了 W-

Cu/HTCC 的连接，研究并分析了 W-Cu/HTCC 钎焊接头的组织以及性能。研究
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表明，随着钎焊温度的升高，Ni 原子逐渐从 Ni-P 层向钎料层和基体扩散，如图

1-2 所示。在焊接温度为 900 ℃时，Ni-P 层溶解，并且 Cu 原子从 W-Cu 合金扩

散到焊料层中，导致接头宽度急剧增长。而经过剪切试验发现，填充层中 Cu 含

量的提高有效地缓解了接头中的残余应力，提高了接头的强度。 

 

图 1-2 不同温度下钎焊 W-Cu/HTCC 接头的微观形貌[49] 

(a)-(c)800 ℃；(d)-(f)840 ℃；(g)-(i)880 ℃；(j)-(l)900 ℃ 

Jiang 等[50]首先采用活性金属钎焊法金属化，将不同厚度（75、100、125、

150、175 和 200 μm）的 Sn-3Ti 合金分别置于 ZrO2 陶瓷表面，在 1000 ℃下加热

30 min，进行金属化处理。结果发现，在金属化过程中，随着金属化层厚度的增

加，Ti-O 和 Ti-Sn-O 层逐渐变得连续，Ti2Sn3和 Ti6Sn5 相明显增多并聚集。随后

使用 AuSn20 合金在中温 550 ℃下，实现了预金属化处理的 ZrO2 陶瓷和医用纯

Ti 的连接，研究了金属化层厚度对接头微观组织和力学性能的影响。研究表明，

在钎焊过程中，随着金属化层厚度的增加，ZrO2 陶瓷表面的 Ti-O 和 Ti-Sn-O 层

变化不大，钎缝中 AuSn2 相和 Ti6Sn5 相减少，AuSn4 相明显增多，Ti 基体附近的

AuTi5Sn3 层明显增厚。当金属化层厚度为 150 μm 时，ZrO2/Ti 钎焊接头的最大剪

切强度为 48.6 MPa。 

磁控溅射作为一种物理气相沉积技术，广泛应用于金属薄膜的制备过程中，

该方法通过磁控技术在陶瓷表面上沉积多层薄膜，以实现陶瓷基底的金属化。例

如 Lin 等[51]采用磁控溅射法金属化在 Al2O3和 Ti 表面分别制备了厚度为 2 μm 和
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4 μm 的 Mo 涂层，然后采用厚度为 50 μm 的 Au 箔作为钎料，在焊接温度 1080 °C

和 1100°C、保温时间 3 和 5 min 的条件下实现了 Al2O3 和 Ti 的连接，系统研究

了 Al2O3/Ti 焊接接头的组织演变和力学性能。实验结果表明，（Ti,Mo）固溶体的

分布、反应层的厚度和 TiAl IMCs 的数量随钎焊温度和保温时间的变化而变化，

而金属化层 Mo 的厚度只会影响反应层的厚度。在 1100° C 保温 5 min，Mo 涂层

厚度为 2 μm 时，Al2O3-Ti 接头的剪切强度最高。 

1.3.2 扩散连接 

扩散连接技术最早由前苏联学者 Kazakov 在 20 世纪 50 年代提出，作为一

种典型的压焊工艺，其基本原理是在特定的温度和压力条件下使待连接表面相互

靠近直至接触，通过界面发生微观塑性变形或瞬时液相生成来扩大接触面积，随

后经过长时间的原子互扩散和渗透过程，最终实现冶金结合的连接方法[52-54]。因

此，也将扩散连接分为了固相扩散连接和瞬时液相扩散连接（TLPB）两种。 

Cai 等[55]采用添加中间层的扩散连接技术将 TiB2 基超高温陶瓷与难熔金属

Ta 在 900-1300 ℃的不同温度下进行连接，分析了以钛箔为中间层的扩散连接接

头的界面组织和接头强度，重点研究了与接头强度密切相关的接头微观组织演变

和界面结合机理。结果表明，在 TTS 陶瓷基体附近形成了（Ti,Ta）B+TiC+Ti5Si3

反应层，而在 Ta 基体附近形成了 β-（Ta,Ti）+β-（Ti,Ta）+α-Ti 反应层。α-Ti 逐

渐被 β-（Ta,Ti）和 β-（Ti,Ta）所取代，陶瓷侧的反应层会随着温度的升高而变

厚。当接头在 1200 ℃、20 MPa、60 min 条件下连接时，接头的结合强度最大。 

 

图 1-3 不同温度下扩散连接 TTS/Ti/Ta 接头的微观形貌[55] 

(a)900 ℃；(b)1000 ℃；(c)1100 ℃；(d)1200 ℃；(e)1300 ℃ 
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Wang 等[56]采用直接扩散技术在焊接温度 900 °C、950 °C 和 1000 °C，保温

时间为 0.25 h 至 64 h 的条件下将 TiAl 金属与 Ti3SiC2 陶瓷进行连接，研究了

TiAl/Ti3SiC2 接头的微观组织及力学性能。研究表明，界面反应层厚度的增长遵

循抛物线动力学规律，表明其生长受基体扩散控制。接头在 900 °C 保温 9 h 的条

件下剪切强度最高为 53 MPa，界面组织为 γ+α2/γ/TiAl2/Ti5Si4/Ti5Si3/Ti3SiC2，接

头总厚度为 6 μm。 

针对固相扩散连接对压力条件敏感且对基材表面质量要求严格的技术局限， 

瞬时液相扩散连接近些年得到了学者们的广泛关注，该工艺融合了固相扩散焊与

钎焊的技术优势，不仅实现了连接温度的显著降低，同时提高了接头的高温服役

性能[57]。Yang 等[58]采用 Ti 箔和不同密度的 Ni-foam 作为中间层，在温度 960 °C

和保温时间 1 h、3 h 和 5 h 的条件下，通过瞬时液相扩散连接法对 ZrC-SiC 陶瓷

与奥氏体不锈钢（304ss）进行了连接，研究了保温时间和泡沫夹层的相对密度对

接头反应层组织的和力学性能的影响。结果发现，Ti/Ni 泡沫接触反应在陶瓷界

面形成了主要由 TiC、TiNi、Ti3Ni2Si、TiNi3 和 ZrNi5 组成的连续反应层。在 304SS

侧，Ni 泡沫扩散结合到 304SS 而不形成 IMC。在保温时间 3 h、泡沫 Ni 层相对

密度为 0.3 时，接头的剪切强度最大。 

Zhu 等[59]采用 Cu80Ti15Ni5（at.%）混合粉末在 970 ℃和保温时间 10-20 min

的条件下，对 SiC 陶瓷和 GH3536 进行了瞬时液相扩散连接，分析了填充材料的

熔化特性，研究了保温时间对接头显微组织和接头力学性能的影响。结果表明，

填充材料在 970 °C 时完全熔化，在液态钎料中，高熔点 IMC 可原位形成，从而

消耗熔点高的元素 Ti。接头在较短时间内实现了等温凝固，接头由 Cu（s,s）基

体和部分（CuxNi1-x）2Ti 三元化合物及硅化物组成。而 Cu（s,s）具有良好的塑

性，原位生成的（CuxNi1-x）2Ti 有助于降低接头的 CTE。在 970 ℃保温 15 min

后，接头获得最大剪切强度 56.25 MPa。 

1.3.3 其他连接方式 

陶瓷与金属的连接除了常用的钎焊和扩散连接之外，也有一些其它的连接方

式，如激光焊、自蔓延高温合成连接（SHS）、熔化焊等[60]。 



安徽工程大学硕士学位论文 

10 

 

自蔓延高温合成连接技术是一种利用 SHS 反应热及其生成物实现陶瓷与金

属连接的工艺方法。该技术以 SHS 反应释放的热量作为高温热源，并以反应产

物作为连接介质，在待连接工件间形成可靠的冶金结合[61]。例如李卓然等[62]采用

SHS 技术成功实现了 TiB2 金属陶瓷与 TiAl 合金的可靠连接，接头中形成了典型

的多层结构，在 TiAl 合金侧生成了 TiAl3IMC 层，中间过渡区呈现 Ti-Al 系反应

产物的环状分布形貌，同时在 TiB2 金属陶瓷侧界面处检测到明显的贫 Cu 区域。 

激光焊接技术是一种基于高能量密度激光束的新型精密焊接方法，其工作原

理是通过光学系统将激光器输出的光束聚焦于待焊工件表面，将光能转化为热能

使材料局部熔化形成焊接接头，该技术具有能量集中度高、工艺适应性强、加工

效率显著等技术优势[63]。例如 Yu 等[64]通过添加 AgCuTi 填充层进行 ZrO2 陶瓷与

204 不锈钢的激光焊接，并提出了一种带过渡段的陶瓷/钢混合接头设计方案，如

图 1-4 为激光焊接工艺及焊接接头示意图。 

 

图 1-4 陶瓷与金属的激光钎焊工艺示意图[64] 

(a)激光偏移焊接工艺装置；(b)不锈钢与陶瓷的激光钎焊详细工艺 

Yuan 等[65]采用超短脉冲激光焊技术，利用其极高的高峰功率在很低的激光

功率下熔化陶瓷，首次成功地实现了氧化铝陶瓷与钛金属的超短脉冲激光直接焊

接。研究中发现，在接头内，观察到了 Ti 和 Al 元素的组合，以及在 Al2O3/焊缝

界面处发现了新形成的 TiO2 相。在最佳焊接工艺参数（焊接速度 0.8 mm/s，激

光功率 19.52 W）下，接头的四点弯曲强度最大。 
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图 1-5 采用超短脉冲激光焊技术焊接 Al2O3-TA2 接头的 EPMA 图像[65] 

(a)焊接接头的横截面微观形貌；(b)、(c)图(a)的高倍放大图像；(d)-(i)图(b)、(c)中对应的元

素分布 

1.4 SiC 陶瓷与金属的低温钎焊研究 

通过上一节的总结以及众多学者的研究成果，明确了采用掺杂活性元素的活

性钎料可以实现对陶瓷的润湿并与金属材料直接钎焊。但是可以发现，对于陶瓷

与金属的活性钎焊研究主要集中在高温（800 ℃以上）领域。那么如果采用低温

钎料（熔点 400 ℃以下）如 Sn 基、Zn 基等，并通过掺杂活性元素的方式是否能

够实现 SiC 陶瓷与金属的直接钎焊。 

Kolenak 等[66]研究了 Sn5Sb3Ti 活性软钎料对 SiC 陶瓷的润湿性及可焊性，

研究中发现，焊料在SiC衬底上的润湿性会随着焊接温度的降低而降低。在950 ℃

真空条件下，获得最佳润湿角为 33°。 

Chai 等[67]采用熔点为 221~300 °C 的 Sn10Ag4Ti 钎料对 Al2O3 以及 SiC 陶瓷

的润湿性进行试验研究。结果表明，随着温度和加热时间的增加，Sn10Ag4Ti 在

两种陶瓷上的接触角均减小，但是实现 SiC 陶瓷的润湿需要加热温度达到 700 °C

以上。 
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图 1-6 SnAgTi 对 SiC 和 Al2O3 陶瓷的润湿角随温度的变化曲线[67] 

Fu 等[68]在 950 ℃/10 min 条件下，采用 SnTi 钎料钎焊 SiC 陶瓷，并研究了

SnTi 对 SiC 的润湿性。结果发现，活性元素 Ti 显著提高了 Sn 在 SiC 上的润湿

性。随着 Ti 和 SiC 在 750 °C 下发生反应，接触角开始从 150°降低。 

 

图 1-7 SnTi 钎料在 SiC 陶瓷上的润湿角随温度的变化曲线[68] 

Chang 等[69]在 250 °C 的空气中，使用活性软钎料 Sn3.5Ag4Ti（Ce,Ga）将
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ITO 陶瓷与 Cu 直接键合，研究了 ITO 陶瓷在空气中的低温钎焊连接机理。结果

发现，ITO 陶瓷与 Cu 的连接可以在 250 °C 的空气中使用这种活性焊料实现。焊

接后，Cu 溶解到 Sn3.5Ag4Ti（Ce,Ga）焊料中形成了扇贝状的 Cu6Sn5 IMCs。但

经过剪切试验，ITO/Cu 接头的结合强度仅有 3.4 MPa。紧接着 Chang 等[70, 71]又

采用 Sn3.5Ag4Ti（Ce,Ga）和 Sn56Bi4Ti（Ce,Ga）钎料在 250 °C 和 180 ℃的条件

下，直接钎焊 ZnS-SiO2陶瓷靶材和 Cu 背板。经过几次试验研究的分析得知，陶

瓷与金属的实现直接钎焊的关键是稀土元素 Ce 的加入促进了活性钎料在陶瓷上

的润湿，并在较低的键合温度下引起了 Ti 与陶瓷基体的反应。但经过剪切试验

测试，钎焊接头的强度只有 5.2 MPa 和 1.3 MPa。在 180 ℃的焊接温度下，直接

钎焊获得的接头更低。 

综上所示，采用如 SnTi、SnAgTi 等这类的活性软钎料钎焊 SiC 陶瓷与金属，

也需要在高温条件下才能实现对 SiC 陶瓷的润湿并与金属进行连接。即使有学者

曾采用低温活性钎料实现了陶瓷与金属的直接键合，但并没有获得可靠的接头强

度。因此，要想在低温条件下实现 SiC 陶瓷与金属的稳固连接，就必须要采用特

殊的方式进行。超声辅助钎焊技术作为近年来的研究热点，其核心原理是在超声

波振动能量作用下实现的钎焊连接，利用超声空化效应去除陶瓷表面氧化膜，从

而促进钎料在其表面铺展，达到焊接的目的[72]。 

哈尔滨工业大学的吴炳智[73]采用 ZnAl 和 SnZnAl 中低温活性钎料，在 420 °C

和 230 °C 的条件下，通过超声辅助钎焊实现了 SiC 陶瓷与金属 Cu 的连接。研究

表明，超声空化产生的高压效应是超声加速界面化学反应的主控因素，而且空化

引起的异质形核增强能够对接头结合层组织起到细化的作用。经过剪切试验测试，

SiC-Cu 接头的结合强度随超声时间的作用，呈现先增大后减小的趋势，最高可

达 30 MPa 以上。Zhao 等[74]采用 Sn3.0Ag0.5Cu 非活性焊料，在 250 ℃下，通过

超声辅助钎焊实现了 SiC 陶瓷与 6063 Al 合金之间的活性连接。结果表明，超声

作用促进了 Al 在焊料中的强烈溶解，导致焊料被活化，并通过声空化效应触发

SiC 陶瓷与焊料之间的界面反应。随着超声作用时间的延长，SiC/钎料界面由部

分结合向完全冶金结合发展。在超声时间为 40 s 时，SiC/6063Al 接头的剪切强

度达到 35 MPa。 
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图 1-8 不同超声时间作用下获得的 SiC-6063Al 接头的微观形貌[74] 

(a)0.5 s；(b)1 s；(c)5 s；(d)10 s；(e)20 s；(f)40 s；(g)图(d)中红色区域的放大图 

超声辅助低温钎焊 SiC 陶瓷与金属的工艺目前已较为成熟，其过程绿色无污

染，可以获得较可靠的钎焊接头。但同时也存在一定的局限性，一方面，在钎焊

过程中，超声波的高频振动必然会对功能陶瓷本身造成一定的损伤，这对电子元

器件中的 SiC 封装是非常不利的。另一方面，超声作用范围有限，这对于 SiC 与

导热金属的大面积低温钎焊，在一个待焊件上可能需要安排多个焊接点位才可实

现可靠连接，这种方式并不适用于大规模的工业化生产[75]。表面金属化法钎焊是

一种重要且有效的 SiC 陶瓷与金属的低温连接工艺，但目前学者们大多通过对陶

瓷进行表面金属化后仍采用高温钎料进行钎焊，对陶瓷金属化法低温钎焊的研究

较少，需进一步研究与开发 SiC 陶瓷与金属的表面金属化法低温钎焊连接工艺。 

1.5 本文主要研究内容 

本课题工作主要针对 SiC 陶瓷与散热金属 Cu 低温钎焊的技术应用需求，开

发合适的 SiC 与 Cu 的低温钎焊连接工艺，并对接头结合机理进行研究。为实现

SiC 陶瓷低温条件下的润湿结合，本研究首先采用磁控溅射技术对 SiC 进行金属

化处理，再用 Sn 基钎料实现 SiC 与 Cu 的低温钎焊。本文的主要研究内容如下： 

（1）SiC 陶瓷表面的金属化膜层工艺及其对 SiC-Cu 钎焊接头组织及力学

性能的影响研究。通过调控磁控溅射工艺参数，在 SiC 表面制备不同厚度的 Cr/Cu

金属薄膜。探索一种 SiC 表面可焊性薄膜的磁控溅射技术，解决 SiC 陶瓷在低温

下表面难以润湿的问题，并研究焊接层 Cu 层的厚度对 SiC-Cu 钎焊接头组织及
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力学性能的影响，获得最优的膜层结构。 

（2）Sn 基钎料成分对 SiC-Cu 钎焊接头组织及力学性能的影响研究。采用

Sn 基高温钎料将预金属化处理后的 SiC 与 Cu 进行真空钎焊，通过调控钎料成

分，研究并揭示其对钎焊接头焊缝组织结构形成规律与力学性能演变机理。 

（3）Cu 颗粒含量对 SiC-Cu 钎焊接头组织及力学性能的影响研究。为进一

步降低焊接温度并提高接头强度，采用不同比例的 Cu-Sn58Bi 复合钎料真空钎焊

预金属化处理后的 SiC 与 Cu，研究并分析了 Cu 颗粒含量对 SiC-Cu 钎焊接头组

织及力学性能的影响，以及对 Cu 颗粒增强 Sn58Bi 钎料其强化机理进行探讨。 
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第 2 章 试验材料、设备及方法 

2.1 试验材料 

2.1.1 母材 

本研究选用的陶瓷母材为无压烧结型 SiC 陶瓷（由无锡百科电子材料有限公

司提供），规格为 10×10×5 mm3，其表面微观形貌和 XRD 图谱如图 2-1 所示。 

 

图 2-1 (a)SiC 陶瓷的表面微观形貌；(b)XRD 图谱 

选用的金属母材为无氧铜基板，原始尺寸为 100×100×5 mm3，两种试验母材

的主要性能参数如表 2-1 所示。 

表 2-1 陶瓷和金属母材的性能参数 

母材 
密度 

(g/cm3） 

热膨胀系数 

（10-6/K） 

弹性模量 

（GPa） 
泊松比 

SiC 3.12 4.8 440 0.17 

Cu 8.96 16.7 126 0.33 

2.1.2 钎料 

钎焊试验所用的纯 Sn、Sn-3.5Ag、Sn-0.7Cu、钎料为厚度 0.1 mm 的焊片，

Cu-Sn58Bi 复合钎料由锡含量为 42%、铋含量为 58%的无铅 SnBi 焊粉（粒径约

为 500 目）和纳米球形 Cu 粉（平均粒径 500 nm）混合并压制而成，具体步骤如

下：首先采用天平称取 Sn58Bi 与 Cu 粉末，其中 Cu 粉与 Sn58Bi 焊粉按质量比
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1:100、1:75、1:50 进行配比。随后将两种粉末进行充分混合后置于天平中称取 2 

g，然后将混合后的粉末放入模具中并由压片机在 5 N 的压力下静置 2 min，最后

压制成厚度约 0.2 mm 的焊片，Cu-Sn58Bi 复合钎料的微观形貌如图 2-2 所示。 

 

图 2-2 (a)Cu 粉末颗粒的微观形貌；(b)-(e)不同比例的 Cu-Sn58Bi 复合钎料的微观形貌；(f)-

(h)图 2-2(e)中对应的元素分布 

2.2 试验设备及工艺 

2.2.1 陶瓷表面金属化试验设备及工艺流程 

SiC 陶瓷表面金属化实验采用的设备为深圳鹏程半导体提供的多功能磁控

溅射仪（PC-002），如图 2-3 所示。该设备采用计算机+PLC 两级控制系统，内设

有射频和直流脉冲双靶头组成，设备的最大功率为 500 W，镀膜室的极限真空度

为 6×10-5 Pa。 

本研究金属化实验采用的 SiC 陶瓷尺寸为 10×10×5 mm3，实验前需要对 SiC

陶瓷表面进行研磨和抛光处理。首先依次使用 400 #、800 #和 1000 #等不同粒径

的金刚石砂片对陶瓷镀膜面进行研磨，然后使用 2.5 μm 和 1 μm 的金相多晶金刚

石抛光剂对研磨面进行抛光，最后将 SiC 陶瓷放置于无水乙醇中超声清洗 10 min

后进行镀膜实验，实验所用的磁控溅射靶材为高纯 Cr 靶（99.995%）和 Cu 靶

（99.995%）。溅射开始前，将基底加热 200 ℃，待本底真空度低于 8.0×10-4 Pa 后，

通入 50 mL/min 的高纯（99.99%）氩气作为工作气体，溅射过程中真空度约 0.5 

Pa。为保证膜层的质量，需去除靶材表面的氧化物及杂质。首先关闭基片挡板，

对靶材进行预溅射 5 min，然后在 SiC 表面溅射 Cr 层薄膜，溅射功率为 200 W，
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溅射时间为 10 min，随后在 Cr 膜表面溅射 Cu，溅射功率为 200 W，溅射时间分

别为 20 min、40 min、60 min，最后基底加热关闭，炉冷至室温后，取出样品进

行真空密封保存后待用，Cr-Cu 薄膜的具体制备工艺参数如表 2-2 所示。 

 

图 2-3 PC-002 型磁控溅射仪 

表 2-2 SiC 表面金属化膜层的制备工艺参数 

工艺参数 Cr 膜 Cu 膜 

预溅射时间（min） 5 5 

溅射时间（min） 10 20、40、60 

溅射功率（W） 200 200 

真空度（Pa） 8.0×10-4 8.0×10-4 

溅射时真空度（Pa） 0.5 0.5 

氩气流量（mL/min） 50 50 

基底温度（℃） 

电源类型 

200 

直流 

200 

射频 

2.2.2 钎焊试验设备及工艺流程 

SiC-Cu 钎焊实验采用的设备为上海钜晶有限公司提供的 SML-1550 型真空

钎焊炉，如图 2-4(a)所示。该设备由炉体，真空系统及电气控制系统等组成，真

空系统采用二级泵，极限真空度为 1.2×10-5 Pa（钎焊过程中真空度最高可达

4.5×10-4 Pa），工作温度最高为 1550 ℃。 

钎焊实验前，首先需要将无氧铜用电火花线切割机切割成与 SiC 陶瓷一致的
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尺寸（10×10×5 mm3），随后依次使用 400 #、800 #的砂纸对 Cu 焊接面进行打磨

以去除其表面的氧化层及杂质，最后置于无水乙醇中超声清洗 10 min。钎焊实验

时，将预金属化处理后的 SiC、Sn 基钎料、Cu 以三明治形式装配后，如图 2-4(b)

所示，放置炉中进行真空钎焊。待炉内真空度低于 8.0×10-4 Pa 时，启动加热程序，

以 5 ℃/min 加热至焊接温度（采用纯 Sn、Sn-3.5Ag、Sn-0.7Cu 钎料钎焊 SiC-Cu

时的焊接温度分别为 272 ℃、261 ℃、267 ℃，采用片状 Sn58Bi 钎料钎焊 SiC-

Cu 时的焊接温度为 180 ℃，采用 Cu-Sn58Bi 复合钎料钎焊 SiC-Cu 的焊接温度为

190 ℃），保温 10-20 min 后，以 5 ℃/min 降温到 100 ℃后，炉冷至室温。 

 

图 2-4 (a)SML-1550 型真空钎焊炉；(b)焊接装配图 

2.3 组织分析及力学性能测试 

2.3.1 微观组织表征及成分分析 

采用 STX-202AQ 型金刚石线切割机，如图 2-5(a)所示，将焊接完成后的试

样进行切割，用于接头的微观组织表征。首先，依次使用 400 #、800 #、1000 #

和 2000 #等不同粒径的金刚石砂片对试样测试面进行打磨，然后依次使用 2.5 μm、

1 μm 和 0.5 μm 的金相多晶金刚石抛光剂对待测试面进行粗抛光，随后使用振动

抛光机（苏州迈格仪器 UniPOL V0900 型，如图 2-5(b)所示）进行 5-6 小时的精

抛光处理，抛光完成后，将试样置于无水乙醇中超声清洗 10 min。采用冷场发射

扫描电子显微镜（SEM 日立 SU8010 如图 2-5(c)所示）对接头和断口的微观形貌

进行表征，结合能谱仪（EDS）的点和面扫描分析了焊缝中的相组成及分布，并

通过 EBSD（SU8010）分析钎焊接头中各相的晶粒取向。使用微区 X 射线衍射
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仪（XRD Bruker D8 Advance）对焊接试样接头的物相进行成分分析，以 2 °/min

的速度扫描待测区域，扫描角度为 20°-90°。为了进一步确认钎焊接头微观组织

结构及相组成，采用聚焦离子束（FIB Strata 400S（FEI））对焊缝特定区域进行

切割，并通过透射电子显微镜（TEM FEI-TALOS-F200X）表征焊缝内部的微观

结构以及对各物相的选区电子衍射花样（SAED）进行标定。 

 

图 2-5 (a)STX-202AQ 型金刚石线切割机；(b)UniPOL V0900 型震动抛光机；(c)日立

SU8010 场发射扫描电镜 

2.3.2 差热分析 

采用上海和晟仪器有限公司所产的 HS-DSC-100B 高温差示扫描量量热仪

（如图 2-6 所示）对本文第四章自行配置的 Cu-Sn58Bi 复合钎料进行了 DSC 测

试，对钎料的升温和降温区间进行了精确测量。差热分析以室温为起始温度，以

5 ℃/min 加热到 200 ℃，保温 20 min 后，以 5 ℃/min 降至室温。 

 

图 2-6 HS-DSC-100B 型高温差示扫描量热仪 

2.3.3 力学性能测试 

本文通过 SiC-Cu 钎焊试样的剪切强度测试来评定其力学性能，将焊接试样

放入特定的剪切磨具中进行剪切试验，如图 2-7(a)所示。所用设备为岛津 AGS-
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X10KN 型电子万能试验机，如图 2-7(b)所示，测试过程中压头以 0.5 N/s 的速度

施加压力。每组试样下取 3 个样品，取其平均值。剪切强度按公式 2-1 进行计算： 

τ=
F

S
(2-1) 

式中，τ——剪切强度（MPa）； 

F——焊接试样接头断裂时的最大载荷（N）； 

S——测试样的有效焊接面积（mm2）。 

 

图 2-7 (a)钎焊接头剪切强度测试示意图；(b)岛津 AGS-X10KN 型电子万能试验机 
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第 3 章 锡基高温钎料钎焊 SiC 与 Cu 的接头组织与力学性能 

3.1 引言 

本章通过磁控溅射技术对 SiC 进行表面金属化处理，探究了 SiC 表面金属化

膜层的制备工艺，然后采用三种 Sn 基高温钎料（纯 Sn、Sn-3.5Ag、Sn-0.7Cu）

分别在 271 °C、261 °C、267 °C 下对 SiC 和无氧铜进行真空钎焊，成功实现了

SiC-Cu 的钎焊连接。分析并揭示了 SiC 表面金属化层焊接层的厚度以及钎料成

分对 SiC-Cu 钎焊接头组织和力学性能的影响规律。 

3.2 SiC 表面的金属化膜层 

3.2.1 SiC 表面金属化膜层的结构设计 

SiC 表面金属化膜层的结构示意图如图 3-1 所示，金属化层为双层膜结构，

分别为活化层 Cr 和焊接层 Cu。在磁控溅射过程中，靶材表面原子会以较高的能

量飞向基体表面，当这些原子到达基体表面时，首先会发生物理吸附。这是由于

靶材原子与基体表面原子之间存在范德华力，这种力使得靶材原子能够附着在基

体表面。随着越来越多的靶材原子沉积在基体表面，它们会逐渐凝聚在一起，形

成连续的薄膜。薄膜与基体间的界面结合强度受多重因素影响，包括范德华力、

化学键合作用、扩散附着、机械互锁机制以及薄膜内应力等，其中扩散附着和化

学键合作用起主导作用[76]。因此我们需要选择 Cr、Ti、Ni 等活性较高、扩散性

能好的金属来增强膜层的结合力，而从金属活性来说 Cr>Ti>Ni，所以本文选择

Cr 作为金属化膜层的活化层。焊接层作为钎焊过程中与钎料直接反应的膜层，

承担着焊接的作用。因此需要选择 Au、Pt、Cu、Ag 等电阻率低、润湿性好、化

学性能稳定且扩散系数小的金属材料，本文选择与焊接金属母材一致的 Cu 元素。 

有研究表明，当活化层较厚或较薄时，都会影响薄膜与基体间的结合力[77]。

当薄膜厚度较薄时难以有效覆盖基体表面的微观缺陷，容易形成空隙及裂纹。当
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膜层厚度较厚，薄膜内应力较大会出现分层现象。因此，应当合理控制活化层的

厚度，而本课题选择活化层 Cr 的厚度为 200 nm，以及不同的焊接层厚度来研究

焊接层厚度对 SiC-Cu 钎焊接头力学性能的影响。 

 

图 3-1 SiC 表面金属化膜层的结构示意图 

3.2.2 SiC 表面金属化膜层的形貌表征 

SiC 表面金属化膜层的截面 SEM 形貌如图 3-2 所示。从截面形貌可以看出，

有两层界线分明的薄膜，由图 3-2(c1)、(c2)的膜层 EDS 分析可知，第一层为活化

层 Cr，而且通过测量得知，磁控溅射 10 min 的 Cr 层厚度约为 200 nm，第二层

为焊接层 Cu，测量得知溅射 20 min、40 min、60 min 的 Cu 层厚度分别约为 400 

nm、1000 nm、2000 nm。并且能够看到 Cr 膜层与 SiC 基底、Cu 膜层与 Cr 过渡

层均形成稳固结合，各膜层呈现出连续致密的微观结构特征，且未发现裂纹、气

孔或杂质缺陷等不良现象。 

 

图 3-2 溅射不同时间的 SiC 表面金属化膜层的截面微观形貌 

Cr，Cu 溅射时间分别为：(a)10 min，20 min；(b)10 min，40 min；(c)10 min，60 min；

(c1)、(c2)为图 3-2(c)中对应的元素分布图 
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图 3-3(a)、(b)分别为金属化前的 SiC 陶瓷和镀 Cr/Cu 薄膜后的 SiC 陶瓷的表

面宏观图像，图 3-3(c)、(d)为 SiC 表面金属化膜层的表面微观组织形貌。可以看

到镀膜后的 SiC 表面呈现出亮金色的金属光泽，而且其组织缺陷较少、无明显的

凹坑及显微裂纹，说明金属化膜层致密性良好。因此，使用磁控溅射技术可成功

实现 SiC 表面高质量金属化膜层的制备。 

 

图 3-3 (a) SiC 表面金属化前的宏观图像；(b)SiC 表面金属化后的宏观图像；(c)SiC 表面金

属化膜层的表面微观形貌；(d)图 3-3(c)中矩形区域的局部放大图 

3.3 SiC-Cu 钎焊接头的微观组织形貌 

3.3.1 纯 Sn 钎料钎焊 SiC-Cu 接头组织形貌 

采用纯 Sn 钎料、不同 Cu 膜层厚度钎焊 SiC-Cu 接头的微观组织形貌如图 3-

4 所示。从图 3-4 中可以看到，大量黑色颗粒分布于焊缝中心区域，结合表 3-1

的 EDS 结果分析可知，点 C 处的黑色颗粒由 47.42 at.% Si 和 51.84 at.% C 组成，

来自于母材中 SiC 相。从截面形貌中，已无法分辨 SiC 表面的金属化膜层，说明

金属化焊接层 Cu 层在焊接过程中与 Sn 钎料发生了冶金反应。Sn 钎料与母材 Cu

的界面处形成了两种衬度不同的扇贝状组织，结合图 3-4(a)中点 A、点 B 的 EDS

分析可知，A 点由 43.51 at.% Sn 和 49.11 at.% Cu 组成，B 点的相由 26.42 at.% Sn
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和 66.27 at.% Cu 组成。因此，靠近 Cu 侧的金属间化合物由 Cu6Sn5+Cu3Sn 两种

相构成。 

 

图 3-4 纯 Sn 钎料钎焊 SiC-Cu 接头的 SEM 形貌 

Cu 膜厚度分别为：(a)400 nm；(b)1000 nm；(c)2000 nm；(d)为图 3-4a 中的局部区域放大；

(e)为图 3-4c 中的局部区域放大 

图 3-5 为采用纯 Sn 钎料，不同 Cu 膜层厚度的 EDS 面扫描图像，其中(a-a5)

为采用纯 Sn 钎料，Cu 膜为 400 nm 的接头 EDS 面分布图，(b-b5)为采用纯 Sn 钎

料，Cu 膜为 1000 nm 的接头 EDS 面分布图，(c-c5)为采用纯 Sn 钎料，Cu 膜为

2000 nm 的接头 EDS 面分布图。从焊缝 EDS 面扫描图可以看出，在母材 SiC 与

Sn 钎料界面处也形成了少量的 Cu-Sn IMCs，说明两者间形成了一定的冶金结合，

但冶金反应的程度受 Cu 膜层厚度的影响。对于磁控溅射 20 min 的 Cu 膜层，由

于其膜层厚度有限，钎焊过程中冶金反应不充分，从图 3-4(d)可以看到钎焊接头

处甚至出现了细微的裂痕，这必将严重削弱接头强度。随着 Cu 层镀膜时间的延

长，Cu 膜层厚度增加，在钎焊过程中与 Sn 钎料的冶金反应逐渐充分，生成的

Cu-Sn IMCs 增多，可实现有效连接。从图 3-4(e)中可以看出，Cu 层镀膜 60 min

的焊缝界面处结合良好，无明显的缺陷。 
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图 3-5 纯 Sn 钎料钎焊 SiC-Cu 接头的 EDS 面扫描图像 

(a-a5)Cu 膜厚度为 400 nm；(b-b5)Cu 膜厚度为 1000 nm；(c-c5)Cu 膜厚度为 2000 nm  

3.3.2 Sn-3.5Ag 钎料钎焊 SiC-Cu 接头组织形貌 

采用 Sn-3.5Ag 钎料、不同 Cu 膜层厚度钎焊 SiC-Cu 接头的微观组织形貌如

图 3-6 所示。从图 3-6 中可以看出，靠近母材 Cu 一侧的界面形貌相较于使用纯

Sn 钎料的接头没有太大的变化，通过表 3-1 中点 E 的 EDS 扫描结果分析得知，

点 E 处的相由 44.13% at.% Sn 和 48.12% at.% Cu 组成，所以 SnAg 钎料与母材

Cu 界面处的 IMC 仍然以 Cu6Sn5 为主。上述结果表明，Sn 基钎料中含有的少量

Ag 元素对靠近母材 Cu 一侧的接头组织影响甚微，但对靠近母材 SiC 一侧的冶

金组织具有一定的影响。 

 

图 3-6 Sn-3.5Ag 钎料钎焊 SiC-Cu 接头的 SEM 形貌 

Cu 膜厚度分别为：(a)400 nm；(b)1000 nm；(c)2000 nm；(d)为图 3-6b 中的局部区域放大；

(e)为图 3-6c 中的局部区域放大图 



安徽工程大学硕士学位论文 

27 

 

图 3-7(a-a5)、(b-b5)、(c-c5)分别为采用 Sn-3.5Ag 钎料，Cu 膜厚度为 400 nm、

1000 nm、2000 nm 的 EDS 面扫描图。从图 3-7 的 EDS 面扫描结果可以看到，即

使 SiC 表面金属化 Cu 膜层的厚度达到了 2000 nm 的情况下，母材 SiC 与 SnAg

钎料界面处仍没有明显的 IMC，说明该处冶金反应不够充分。有研究表明[78, 79]，

SnAg 钎料组织由 β-Sn 相和少量 Ag3Sn 相组成，而 Ag3Sn 与 Cu6Sn5 互不相容。

再加之 SiC 表面金属化层能够提供的 Cu 含量有限，最终导致 SiC 母材与 SnAg

钎料界面处未能呈现出明显的 Sn-Cu IMCs。此外，由于钎料中 Ag 含量较少，生

成的 Ag3Sn 极其微量，在图中难以观察到，最终导致焊缝形貌与纯 Sn 钎料类似。 

 

图 3-7 SnAg 钎料钎焊 SiC-Cu 接头的 EDS 面扫描图像 

(a-a5)Cu 膜厚度为 400 nm；(b-b5)Cu 膜厚度为 1000 nm；(c-c5)Cu 膜厚度为 2000 nm 

3.3.3 Sn-0.7Cu 钎焊 SiC-Cu 接头组织形貌 

Sn-0.7Cu 钎料钎焊 SiC-Cu 接头的微观组织形貌如图 3-8 所示，从图 3-8(a)

可以观测到焊缝无明显的空隙和裂纹，实现了良好的连接。说明即使 SiC 表面 Cu

膜层厚度仅 400 nm 左右，也能在钎焊过程中与 SnCu 钎料实现充分的冶金反应。

分析认为，对于 SnCu 共晶钎料而言，其钎料组织以 β-Sn 为基体，且分布着

Cu6Sn5/Sn 共晶组织[80]。在钎焊过程中，当 SiC 表面的 Cu 膜层遇到熔融钎料中

富 Sn 的成分起伏区域，将快速反应生成 Cu-Sn 金属间化合物，在界面处实现可

靠的冶金结合。结合图 3-8 中点 F、点 G 的 EDS 成分可知（见表 3-1），SiC 母

材与 SnCu 钎料界面处的反应物主要为 Cu6Sn5。对比图 3-8(a)-(c)可知，随着 SiC

表面 Cu 膜厚度的增加，界面处的 Cu6Sn5 也随之增多，这将有利于钎焊接头强度
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的提高。 

 

图 3-8 Sn-0.7Cu 钎料钎焊 SiC-Cu 接头的 SEM 形貌 

Cu 膜厚度分别为(a)400 nm；(b)1000 nm；(c)2000 nm；(d)图 3-8a 中的局部区域放大；(e)为

图 3-8c 中的局部区域放大 

图 3-9(a-a5)、(b-b5)、(c-c5)分别为采用 Sn-0.7Cu 钎料，Cu 膜厚度为 400 nm、

1000 nm、2000 nm 的 EDS 面扫描图。从图 3-9(c)的面扫面图可以看出，焊缝中

靠近母材 Cu 一侧的金属间化合物十分明显，相对纯 Sn 和 SnAg 钎料的组织明显

更厚。造成这种现象的原因，也与钎料中的 Cu 成分有关。在钎焊工艺过程中，

熔融态钎料中的 Cu 元素与 Sn 元素通过界面扩散发生冶金反应，在连接界面处

形成金属间化合物或连续的金属间化合物层，从而实现陶瓷与金属的可靠连接。

其中，Cu6Sn5 IMCs 是钎焊冶金反应的主要产物。分析认为，相比纯 Sn 和 SnAg

钎料来说，SnCu 钎料中添加的 Cu 元素使得界面处冶金反应所需 Cu 元素的来源

不仅仅依靠焊接层 Cu 层和 Cu 母材提供，同时钎料中的 Cu 元素也可以扩散至

SiC 陶瓷和 Cu 母材界面处，对界面处参与冶金反应的 Cu 元素含量以及分布造

成一定的影响，从而影响界面处金属间化合物的生成速率以及数量，这将对 SiC-

Cu 钎焊接头的剪切强度造成一定影响。 
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图 3-9 Sn-0.7Cu 钎料钎焊 SiC-Cu 接头的 EDS 面扫描图像 

(a-a5)Cu 膜厚度为 400 nm；(b-b5)Cu 膜厚度为 1000 nm；(c-c5)Cu 膜厚度为 2000 nm 

表 3-1 本节图中各点 EDS 结果（原子分数，at.%） 

成分点 Sn Cu Si C Cr Ag 可能相 

A 43.51 49.11 0.60 6.30 0.49 0.00 Cu6Sn5 

B 26.42 66.26 0.53 6.22 0.57 0.00 Cu3Sn 

C 0.38 0.29 47.42 51.84 0.08 0.00 SiC 

D 87.91 1.37 1.94 6.35 0.21 2.22 β-Sn 

E 44.12 48.12 1.24 5.78 0.33 0.40 Cu6Sn5 

F 46.83 47.78 1.25 3.64 0.51 0.00 Cu6Sn5 

G 46.74 48.19 1.25 3.66 0.17 0.00 Cu6Sn5 

3.4 SiC-Cu 钎焊接头的剪切强度与断裂机制 

图 3-10 为不同条件下 SiC-Cu 钎焊接头的剪切强度。可以看出，随着 SiC 表

面 Cu 膜层厚度的增加，SiC-Cu 钎焊接头剪切强度都表现出增强的趋势。当 Cu

层厚度相同时，采用 SnCu 钎料的接头强度最高。在 Cu 层厚度为 2000 nm 时，

SiC-Cu 接头剪切强度达到最大值 17.7 MPa。 

当 Sn 基钎料中不含 Cu 时，且 SiC 表面 Cu 层厚度仅 400 nm 左右时，SiC-

Cu 接头剪切强度为 0 MPa，未实现有效连接。分析认为，该条件下 SiC 表面的

金属化层，在钎焊过程中难以提供足够的 Cu 元素与钎料发生充分的冶金反应，

最终导致焊缝中靠近 SiC 一侧无法实现有效连接。这种问题可在 SiC 表面的焊接
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层 Cu 膜层达到一定厚度后得到解决，如图 3-10 所示，当 Cu 层厚度达到 1000 

nm 以上时 SiC-Cu 接头具有一定的强度。对比图 3-10 中 Sn 钎料和 SnAg 钎料的

接头剪切强度可见，少量的 Ag 加入 Sn 钎料后可略微提升 SiC-Cu 钎焊接头强

度。这主要由于 SnAg 钎料相对于纯 Sn 钎料添加了 Ag 元素后，在流动性、润湿

性等方面具有一定的优势[81]。 

相对而言，从图 3-10 可以看出，当采用 SnCu 钎料时，SiC-Cu 钎焊接头的

剪切强度提升显著。这是因为熔融状态的 SnCu 钎料在成分起伏的作用下，有益

于界面处 Cu-Sn 化合物的生成，可有效弥补 SiC 表面金属化层 Cu 含量的欠缺，

实现可靠的冶金结合。同时，SiC-Cu 钎焊接头的剪切强度随着 SiC 表面 Cu 膜层

厚度的增加而逐渐提高，说明母材 SiC 与 SnCu 钎料界面间冶金反应的程度与

SiC 表面 Cu 膜层的厚度呈正相关。分析认为，在钎焊过程中，SnCu 钎料中的 Cu

成分起伏主要对界面处 Cu-Sn 化合物起到促进形核作用，而 Cu-Sn 化合物的生

长则依附在母材表面的 Cu 层，并通过消耗 Cu 层来不断形成 Cu3Sn 或 Cu6Sn5 等

IMCs。因此，SiC 表面的焊接层 Cu 层的厚度越大，界面处冶金反应产生的 IMCs

越充足，其结合强度越高。 

 

图 3-10 不同 Sn 基钎料、Cu 膜层厚度钎焊 SiC-Cu 接头的剪切强度 

然而，SiC-Cu 钎焊接头的剪切强度并不是随 SiC 表面焊接层 Cu 层的厚度的

增加而无上限的提升。当 Cu 膜厚度达到 2000 nm 时，界面处的冶金反应已足够

充分，其结合强度高于 SiC 表面金属化膜层结合强度，SiC-Cu 钎焊接头的强度
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则达到峰值 17 MPa 左右。此时，钎焊接头的薄弱点在 SiC 表面金属化膜层的结

合力，进一步提高 Cu 膜层厚度对 SiC-Cu 接头强度提升无益，这从下面的 SiC-

Cu 钎焊接头的断口形貌分析可见端倪。 

图 3-11、3-12 分别为采用纯 Sn 钎料和 SnAg 钎料、不同 Cu 膜层厚度的 SiC-

Cu 钎焊接头断口形貌，均位于母材 SiC 一侧。其中，图 3-11、3-12(a)-(c)分别为

采用纯 Sn 钎料、SnAg 钎料，Cu 膜厚度为 400 nm、1000 nm、2000 nm 的钎焊接

头断口金相图，图 3-11、3-12(a1)-(c1)分别为图(a)-(c)中矩形区域的放大微观形貌。

结合 EDS 分析可知（表 3-2），以点 1 为代表的亮白色区域是 Sn 基钎料，以点 2

为代表的深灰色区域是 SiC 表面的 Cr 膜，以点 3 为代表的黑色区域为 SiC 基体。 

观察发现，采用 Sn 钎料、SnAg 钎料时，即使 SiC 表面 Cu 膜层厚度达到

2000 nm 时，如图 3-11(c)和 3-12(c)所示，SiC-Cu 钎焊接头的剪切断口仍由 Sn 基

钎料、Cr 膜层、SiC 三个区域混合构成，说明钎焊接头断裂位置处于 SiC 和 Sn

基钎料的界面处。此时，母材 SiC 一侧与钎料的界面冶金反应不充分是造成 SiC-

Cu 钎焊接头强度不高的主要因素。这种情况在采用 SnCu 钎料，但 SiC 表面 Cu

膜层厚度不足（400 nm 和 1000 nm）时同样存在。 

 

图 3-11 纯 Sn 钎料钎焊 SiC-Cu 接头的断口形貌 

(a)-(c)分别为采用纯 Sn 钎料，Cu 层厚度 400 nm、1000 nm、2000 nm 的钎焊接头断口金相

图；(a1)-(c1)分别为图 3-11(a)、(b)、(c)中局部区域放大微观形貌 
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图 3-12 SnAg 钎料钎焊 SiC-Cu 接头的断口形貌  

(a)-(c)分别为采用 SnAg 钎料，Cu 层厚度 400 nm、1000 nm、2000 nm 的钎焊接头断口金相

图；(a1)-(c1)分别为图 3-12(a)、(b)、(c)中局部区域放大微观形貌 

如图 3-13 为采用 SnCu 钎料钎焊 SiC-Cu 接头的断口形貌，其中 3-13(a)-(c)

分别为采用 SnCu 钎料，Cu 膜层厚度 400 nm、1000 nm、2000 nm 的钎焊接头断

口金相图，3-13(a1)、(b1)、(c1)分别为图 3-13(a)、(b)、(c)中局部区域放大微观形

貌。可见，当采用 SnCu 钎料、Cu 膜层厚度为 400 nm 和 1000 nm 时，如图 3-

13(a)、(b)所示，钎焊接头断口依旧由 Sn 基钎料、Cr 膜层、SiC 三个区域混合构

成。但当 Cu 膜层厚度达到 2000 nm 时，SiC-Cu 钎焊接头剪切断口形貌出现了显

著变化，见图 3-13(c)所示。可以看到，断口表面由极少量的钎料残留，几乎不存

在金属 Cr 层，主要为母材 SiC 成分，说明该断口的断裂位置处于 SiC 母材与其

表面首层金属化 Cr 层之间。 

按照上文分析，该条件下的 SiC-Cu 接头在靠近 SiC 母材一侧的冶金反应充

分，结合强度较高。此时，SiC 与其表面金属化薄膜之间的结合力成为整个接头

的弱点。因此，再增加 Cu 膜层厚度已经无法进一步提高 SiC-Cu 接头强度。同

时，过厚的 Cu 层造成 SiC 母材表面 Cu 含量过多，易与钎料冶金反应生成脆性

相 Cu3Sn，进而对接头的可靠影响[82]。 
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图 3-13 SnCu 钎料钎焊 SiC-Cu 接头的断口形貌 

(a)-(c)分别为采用 SnCu 钎料，Cu 层厚度 400 nm、1000 nm、2000 nm 的钎焊接头断口金相

图；(a1)-(c1)分别为图 3-13(a)、(b)、(c)中局部区域放大微观形貌 

表 3-2 本节图中各点 EDS 结果（原子分数，at.%） 

成分点 Sn Cu Si C Cr Ag 可能相 

1 86.02 1.98 1.49 10.49 0.00 0.00 Sn 

2 2.12 0.63 10.73 1.67 84.84 0.00 Cr 

3 0.32 0.03 46.12 52.68 0.85 0.00 SiC 

4 0.27 0.22 46.72 52.37 0.27 0.13 SiC 

5 0.00 0.84 10.39 2.43 86.33 0.00 Cr 

6 0.34 0.09 42.07 57.17 0.26 0.05 SiC 

7 93.68 1.07 0.40 3.76 1.09 0.00 Sn 

8 0.00 0.32 40.01 58.92 0.65 0.00 SiC 

9 92.44 1.05 2.78 3.71 0.00 0.00 Sn 

3.5 本章小结 

在本章工作中通过采用磁控溅射技术对 SiC 进行表面金属化处理，选用 Sn
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基高温钎料（纯 Sn、Sn-3.5Ag、Sn-0.7Cu）将 SiC 与 Cu 分别在 271 °C、261 °C、

267 °C 下进行真空钎焊来获得 SiC-Cu 接头。研究并分析了 Sn 基钎料成分和 SiC

表面金属化层焊接 Cu 层的厚度对钎焊接头微观组织及力学性能的影响规律，总

结如下： 

（1）SiC-Cu 接头中，靠近母材 Cu 一侧冶金反应充分，界面处生成呈扇贝

状的 Cu6Sn5+Cu3Sn IMCs，界面结合强度高。靠近母材 SiC 一侧的主要冶金反应

产物为 Cu6Sn5，其反应程度受钎料成分及 SiC 表面 Cu 膜层厚度的影响，属于整

个接头的薄弱点，其界面状态直接影响钎焊接头强度。 

（2）当采用纯 Sn 和 SnAg 钎料时，母材 SiC 一侧与钎料间的冶金反应依靠

其表面金属化层提供 Cu 元素，反应程度与 Cu 层厚度直接相关，但即使 Cu 层厚

度达到 2000 nm 时，其反应仍不够充分，接头强度最高不足 8 MPa。 

（3）当采用 SnCu 钎料时，钎料中的 Cu 成分在焊接冶金过程中提供成分起

伏的形核条件，母材表面的 Cu 提供 IMC 生长所需元素，钎焊接头的强度随 SiC

表面 Cu 膜层厚度的增加而增加。但当 Cu 膜层厚度达到 2000 nm 时，界面冶金

反应已足够充分，接头强度达到峰值 14 MPa 左右。 
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第 4 章 锡基低温钎料钎焊 SiC 与 Cu 的接头组织与力学性能 

4.1 引言 

上文研究采用 Sn 基高温钎料（熔点 200 ℃以上）实现了 SiC 与 Cu 的钎焊

连接。然而，相对 Sn-Pb 钎料来说，260 ℃以上的焊接温度仍然较高，这对陶瓷

与金属的大面积连接尤为不利。本章首先采用熔点为 138 ℃的片状 Sn58Bi 钎料

钎焊 SiC-Cu，并调配出不同 Cu 含量的 Cu-Sn58Bi 复合焊料，研究并分析了 Cu

含量对 SiC-Cu 钎焊接头组织及力学性能的影响，揭示了 Cu 颗粒对钎焊接头的

强化机理。 

4.2 片状 Sn58Bi 钎料钎焊 SiC 与 Cu  

Sn58Bi 共晶钎料因较低的熔点（138 ℃）、较好的抗蠕变性越来越受到电子

行业的广泛关注，但焊料中富 Bi 相的本征脆性对焊点的性能将会造成不利的影

响，限制了其在电子封装领域的发展。图 4-1 为在焊接温度 180 ℃、保温时间 10 

min 的条件下，采用片状 SnBi 焊料钎焊 SiC-Cu 的焊后实物图，可以发现，SiC

陶瓷与 Cu 在钎焊实验完成后从钎料处直接发生脱落。 

 

图 4-1 Sn58Bi 焊片钎焊 SiC-Cu 焊后脱落的实物图 

近年来，研究人员通过添加微量元素对 SnBi 钎料进行改性来获得优异的综

合性能。Gao 等人[83]采用玻璃粉末增强 SnBi 焊料，并通过超声辅助钎焊成功实
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现了石英玻璃和 2024Al 的低温连接，与纯 SnBi 钎料相比，采用复合焊料钎焊的

接头强度提升了 5 MPa。Chen 等人[84]研究了纳米 B4C 颗粒增强 SnBi 焊料用于

Cu-Cu 同种金属的互连，结果表明，适量的纳米 B4C 颗粒可以改善焊点的力学性

能，并且细化焊料的基体组织。 

综上，通过向 SnBi 钎料中添加微量元素或第二相颗粒等方式，有细化焊缝

组织、减少接头脆性、提升焊接强度的作用。根据相关文献报道，Cu 对于缓解

陶瓷-金属钎焊接头应力可起到良好的作用，如 Wang 等人[85]采用 AgCu 钎料和

AgCu-Cu foam 复合钎料钎焊 ZrB2-SiC 陶瓷与 Inconel 600 合金，研究了泡沫 Cu

对 SiC-Inconel 600 钎焊接头微观组织和力学性能的影响。结果发现，添加泡沫

Cu 钎焊接头中的 Cu（s,s）基体的含量比不添加泡沫 Cu 的更多，而由于块状 Cu

（s,s）相的存在，接头中的残余应力降低，采用 AgCu-泡沫 Cu 复合钎料钎焊时，

接头的剪切强度最高可达 77 MPa。Zhang 等人[86]采用 AgCuTi 钎料和泡沫 Cu 中

间层钎焊 SiCf/SiC 和 GH536 高温合金，研究发现，泡沫 Cu 中间层可通过生成

Cu（s,s）稀释焊缝，抑制 Ti 元素从钎料中扩散，从而减少 SiCf/SiC 侧的脆性反

应层，而泡沫铜在钎焊接头中并未完全消失，仍保留着基本的骨架结构。与未添

加泡沫 Cu 的钎焊接头相比，添加泡沫 Cu 可使钎焊接头的整体剪切强度提高

224%，泡沫 Cu 中间层提供了一种缓解焊接应力提高接头力学性能的方法。同时

也有相关文献表明，Cu 与 Sn 能实现良好的冶金反应[87, 88]。 

为了改善 SnBi 钎料的综合性能，本章工作首先通过向片状 SnBi 焊料表面镀

Cu 来钎焊 SiC-Cu。首先采用磁控溅射技术在 SnBi 焊片表面溅射 2 μm 左右的 Cu

膜层，然后将预金属化处理后的 SiC 与 Cu 进行真空钎焊，并且 Sn58Bi 焊片镀

Cu 面与 SiC 表面的金属化镀层面相对，具体工艺流程如图 4-2 所示。 

 

图 4-2 SnBi 焊片表面镀膜钎焊 SiC-Cu 的工艺流程示意图 

图 4-3、4-4 分别为 Sn58Bi 钎料（镀 Cu）在焊接温度 190 ℃、保温时间 10 
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min 的条件下，钎焊 SiC-Cu 接头的微观组织形貌和 EDS 面扫描图像。从图 4-3b

的接头整体微观形貌中可以看到，整个焊缝趋于平整，焊缝由 Sn-Bi 共晶组织和

Cu-Sn 金属间化合物组成，Cu-Sn IMCs 呈聚集态分布。图 4-5 为 Sn-Bi 合金二元

相图，可以看到在焊接温度达到 190 ℃ 时，SnBi 钎料已经由固态全部转化为液

态，当温度降至 138 °C 时，焊料中 Bi 元素的质量分数约为 58%，Sn 和 Bi 从液

相中直接析出，形成了具有网状结构的不规则Sn-Bi共晶组织。随着温度的降低，

Bi 元素在富 Sn 相中的固溶度降低，Bi 原子从富 Sn 相中析出[89]。因此，从图中

可以看到，在富 Sn 相中分布着大量的 Bi 相，Bi 相多呈颗粒状，比沉淀后的共

晶组织细小。然而，Sn 几乎不溶于 Bi。因此，在富 Bi 相中并没有发现 Sn 相的

存在。由于 SnBi 钎料表面镀有厚度约为 2 μm 的 Cu 膜层，在钎焊过程中 Cu 与

Sn 反应所需要的 Cu 元素含量增加，生成了大量的 Cu6Sn5 IMC。且钎料镀 Cu 面

位于陶瓷一侧，从图 4-3 钎焊接头中可以看到，SiC 界面处聚集分布着大量 Cu6Sn5 

IMCs 这将对接头造成不利的影响。因此，采用 SnBi 钎料表面镀膜的方式虽实现

了 SiC 与 Cu 的连接，但从接头的微观组织形貌可以明显看到 SiC 界面处裂纹的

覆盖率很高，所以需严格控制 Cu 元素的含量。 

 

图 4-3 Sn58Bi（镀 Cu）钎料钎焊 SiC-Cu 接头的 SEM 图像 

(a)图 4-3b 中的局部区域放大；(b)SiC-Cu 钎焊接头的整体微观组织形貌 
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图 4-4 Sn58Bi（镀 Cu）钎料钎焊 SiC-Cu 接头的 EDS 面扫描图 

 

图 4-5 Sn-Bi 合金二元相图 

经过对焊接完成后的 SiC-Cu 钎焊接头进行剪切强度测试，三组样品的接头

强度结果分别为 6.3 MPa、4.8 MPa、9.3 MPa，平均剪切强度为 6.8 MPa。图 4-6

为 SnBi 焊片表面镀 Cu 钎焊 SiC-Cu 接头的断口形貌，位于 SiC 一侧。图 4-6(a)、
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(b)分别为钎焊接头断口的金相图及二次电子图像，4-6(c)为图 4-6(b)中矩形区域

的局部放大图，图 4-6(d-f)为 4-6(b)对应的 EDS 元素分布图。从图 4-6(a)的断口

金相图可以看出，SiC 表面有钎料残留，钎焊接头从钎缝处断裂。从图 4-6(b)以

及对应的 EDS 面扫图可以看到，钎料中含有大量的 Cu6Sn5 金属间化合物，并且

呈聚集态分布。在上文中提到，采用片状 SnBi 焊料表面镀 Cu（2 μm）钎焊 SiC-

Cu，并且镀 Cu 面位于 SiC 一侧。由于 Cu 元素分布集中，在钎焊过程中与钎料

中的 Sn 元素发生了冶金反应，生成的 Cu6Sn5 IMCs 集中在了 SiC 与钎料界面处。

在进行力学性能测试过程中，在压力的作用下，Cu6Sn5 IMCs 附近造成应力集中，

对钎焊接头强度造成了不利的影响。 

 

图 4-6 SiC-Cu 钎焊接头的断口形貌 

(a)SiC-Cu 钎焊接头位于 SiC 一侧的断口金相图；(b)钎焊接头的微观组织形貌；(c)图 4-6b

中的局部区域放大图；(d)-(f)图 4-6b 中对应的 EDS 元素分布 

4.3 Cu-Sn58Bi 复合钎料钎焊 SiC 与 Cu 的接头组织与力学性能 

在 4.2 节中通过采用 SnBi 焊片表面镀 Cu 的方式，成功实现了 SiC 与 Cu 的

连接，但采用该方式进行钎焊，由于没有控制 Cu 的含量以及分布，生成的 Cu-

Sn IMCs 过于集中，导致接头中出现明显的裂纹，所得到的接头性能并不理想。

因此本节通过向 Sn58Bi 焊粉中添加不同含量的 Cu 纳米颗粒，使其均匀混合并

压制成焊片，在焊接温度 190 ℃、保温时间 20 min 的钎焊条件下，采用 Cu-Sn58Bi

复合钎料钎焊 SiC-Cu。 
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4.3.1 Cu 颗粒含量对 SiC-Cu 钎焊接头微观组织的影响 

图 4-7 显示了不同 Cu 颗粒含量的 Cu-Sn58Bi 复合钎料钎焊 SiC-Cu 接头的

微观组织形貌，图 4-8 为不同 Cu 颗粒含量的 Cu-Sn58Bi 复合钎料钎焊 SiC-Cu 接

头的 EDS 面扫描图像。如图 4-7(a)为采用 SnBi 钎料钎焊 SiC-Cu 接头的微观组

织形貌，(a1)、(a2)为图 4-7(a)中所示区域的局部放大图，其接头焊缝主要由白色

和浅灰色长条状相组成。根据表 4-1 的 EDS 点扫分析可知，图 4-7(a2)中点 4、

点 5 的化学成分分别为 Bi（93.7at.%）、Sn（94.38at.%），因此该接头形貌由典型

的 Sn-Bi 共晶组织组成，其组织相对粗大且分布不均匀，这从图 4-8(a-a5)的 EDS

面扫图像也可以观测到。从焊缝截面形貌中已无法分辨 SiC 表面的金属化层，

说明在焊接过程中已与 SnBi 钎料发生了冶金反应。虽无明显的界面反应层，但

在 SiC 和钎料界面处可以看到大量深灰色的反应产物，根据对点 1 处 EDS 分析

可知，该反应产物应为 Cu6Sn5 IMC。有研究表明[90-92]，在钎焊过程中 Cu 可与钎

料中的 Sn 发生冶金反应，生成初生相 Cu6Sn5。随着反应的持续进行，Cu3Sn 相

从 Cu 基体和 Cu6Sn5 之间析出，反应方程式如下： 

6Cu+5Sn
 
→ Cu6Sn5 (4-1) 

Cu6Sn5+9Cu
 
→ 5Cu3Sn (4-2) 

因此图中靠近 Cu 基体侧分布着两种衬度不同的相，显然是 Cu6Sn5+Cu3Sn IMCs

（如点 2，3 的 EDS 所示）。在 190 ℃的焊接温度下，SiC 表面的金属化 Cu 层与

液态钎料中的 Sn 反应，生成一定量的 Cu6Sn5 IMCs，分布于靠近 SiC 一侧。在

使用纯 Sn58Bi 钎料钎焊条件下，当焊接温度降低至钎料熔点 138 ℃附近时，在

较慢的降温速度下（5 ℃/min），Sn 和 Bi 分别从液相中析出并发生转变生成粗大

的 Sn-Bi 共晶组织。由于共晶组织中的富 Bi 相的脆性较大，加之 SiC、Sn-Bi 钎

料、Cu 三者之间的 CTE 相差较大，接头内部受到较大的残余热应力，这将严重

威胁钎焊接头的强度，因此从图 4-7(a2)中可以看到接头处产生了裂纹。 

图 4-7(b)为 Cu-Sn58Bi（1:100）钎料钎焊 SiC-Cu 接头的微观形貌，(b1)、(b2)

为图 4-7(b)中所示区域的局部放大图。可以明显看到，钎焊接头组织完好、无明

显的裂纹和空隙。此外，受 Cu 颗粒添加的影响，Sn-Bi 共晶组织被细化，且组织
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分布较为均匀[93, 94]。根据图 4-8(b-b5)的 EDS 面扫描分析可知，所添加的 Cu 颗

粒已与钎料中的 Sn 发生了较为充分的冶金反应，全部生成了 Cu6Sn5 IMCs。图

4-7(c)为采用 Cu-Sn58Bi（1:75）钎料钎焊 SiC-Cu 接头的微观形貌，(c1)、(c2)为

图 4-7(c)中所示区域的局部放大图。很显然 Sn-Bi 共晶组织被进一步细化，而且

共晶组织中的富 Bi 相和 β-Sn 相被分散的更均匀。图 4-7(d)为采用 Cu-Sn58Bi

（1:50）钎料钎焊 SiC-Cu 接头的微观组织形貌，(d1)、(d2)为图 4-7(d)中所示区

域的局部放大图。从图 4-7(d)以及图 4-8（d-d5）的 EDS 面扫描图像可见，接头

中的 Sn-Bi 共晶组织并没有因为 Cu 颗粒含量的增加而进一步得到细化，反而有

块状富 Bi 相的析出，焊缝组织均匀性受到破坏。钎焊接头中生成了大量的 Cu6Sn5 

IMCs，并聚集分布在焊缝的中心区域。而采用 Cu-Sn58Bi（≤1:50）钎料钎焊 SiC-

Cu 时，生成的 Cu6Sn5 IMCs 大多分布在靠近 SiC 侧，如图 4-7(a)、(b)、(c)所示。 

 

图 4-7 不同比例的 Cu-Sn58Bi 复合钎料钎焊 SiC-Cu 接头的 SEM 图像 

(a)纯 Sn58Bi；(b)Cu:Sn58Bi=1:100；(c)Cu:Sn58Bi=1:75；(d)Cu:Sn58Bi=1:50 
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图 4-8 不同比例的 Cu-Sn58Bi 复合钎料钎焊 SiC-Cu 接头的 EDS 面扫描图像 

(a-a5)纯 Sn58Bi；(b-b5)Cu:Sn58Bi=1:100；(c-c5)Cu:Sn58Bi=1:75；(d-d5)Cu:Sn58Bi=1:50  

表 4-1 图 4-7 中各点的 EDS 结果(原子分数，at.%） 

成分点 Sn Bi Cu Cr 可能相 

1 41.98 0.09 57.76 0.18 Cu6Sn5 

2 42.01 0.14 57.66 0.19 Cu6Sn5 

3 22.65 0.18 77.11 0.06 Cu3Sn 

4 94.38 3.19 2.16 0.27 β-Sn 

5 2.23 93.7 3.64 0.43 Bi 

6 42.07 0.14 57.68 0.11 Cu6Sn5 

图 4-9 为采用不同比例的 Cu-Sn58Bi 复合钎料钎焊 SiC-Cu 接头的微区 XRD

图谱。可以看到，在 40°-45°之间，采用 Cu-Sn58Bi 复合钎料钎焊的接头，相对

于 SnBi 钎料来讲，Cu6Sn5 的峰值偏高。这是因为复合钎料中添加的 Cu 颗粒在

钎焊过程中与 Sn 发生了化学反应，生成了 Cu6Sn5 IMCs，而采用复合钎料钎焊

所生成的 Cu-Sn IMC 与纯 SnBi 钎料相比较多。采用 Cu-Sn58Bi（1:50）钎料在

25°-30°和 45°-50°附近出现 Bi 的峰，这是因为随着 Cu 颗粒含量的提升，生成的

Cu6Sn5 过多，促使聚集态富 Bi 相的非均匀析出，这与上述 SEM 和 EDS 分析结

果相吻合。 
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图 4-9 不同比例的 Cu-Sn58Bi 复合钎料钎焊 SiC-Cu 接头的微区 XRD 图谱 

为了进一步确认钎焊接头微观组织结构及相组成，对图 4-7(c2)中的矩形区

域进行聚焦离子束切割（FIB），并采用透射电子显微镜（TEM）进行分析。图 4-

10(a)、(a1)-(a3)分别显示了该区域的 HAADF 图像以及相应的 EDS 元素分布图。

图 4-10(b)为图 4-7(c2)中的矩形区域的明场电子显微镜图像，其所示的接头内部

形貌可分为三个不同的区域：富 Sn 区、富 Bi 区和 Cu-Sn 反应区，而且富 Bi 相

和富 Sn 相之间界线分明，说明 Sn 和 Bi 并不会相互扩散发生化学反应。图 4-

10(c)、(e)为图 4-10(b)中矩形所示区域的局部放大图，分别显示了 Sn/Bi 和 Cu-Sn 

IMC/Sn 的界面情况。图 4-10(e1、e2)为图 4-10(e)中 Sn-Bi 界面的 SAED，结果显

示分别为 Sn（cubic, Fd-3m, space group 227, a=b=c=6.489Å）和 Bi（hexagonal, R-

3m, space group 166, a=b=4.547 Å, c=11.862Å），再一次验证了，在整个钎焊过程

中，Sn 和 Bi 往往只会以共晶组织的形式存在。图 4-10(c1)、(c2)分别显示了 Cu-

Sn IMC/Sn 界面和界面两侧的 SAEDs，SAED 分析表明，(c1)和(c3)为单斜晶系

𝜂′- Cu6Sn5 和四方晶系 β-Sn 的[4 0 1̅]和[1 1̅ 3]曲轴的衍射，而图 4-10(c2)则显示

了多晶体的 SAED 图像，证明了该区域是𝜂′-Cu6Sn5和 β-Sn 的混合物。由此说明，

在钎焊过程中，钎料中的 Sn 元素易与 Cu 颗粒发生冶金反应生成 Cu6Sn5 IMCs，
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而 Cu 颗粒的存在细化了额外的 Sn，加速了 Bi 的扩散，有利于晶粒的细化。 

 

图 4-10 Cu-Sn58Bi（Cu:Sn58Bi=1:75）钎料钎焊 SiC-Cu 接头的 TEM 图像 

(a)图 4-7(c2)中矩形区域的 HAADF-STEM 图像；(a1)-(a3)对应的元素分布；(b)-(e)明场

TEM 图像；(c1)-(c3)图(c)中各点的 SAED 图案；(e1)、(e2)图(e)中各点的 SAED 图案 

4.3.2 SiC-Cu 钎焊接头的形成机理 

为了进一步验证 Cu 颗粒添加对 Sn-Bi 共晶转变的促进作用，对不同比例的

Cu-Sn58Bi 复合钎料进行了 DSC 测试。图 4-11 为 Cu-Sn58Bi 复合钎料冷却过程

中的 DSC 曲线。与不含 Cu 颗粒的钎料相比，添加 Cu 颗粒的钎料的放热峰起始

温度从 127.8 °C 升高到 130.5 °C。同时，温度范围从约 3.4 °C 延伸至 5.0 °C。分

析认为，焊接冷却过程中，添加的 Cu 颗粒倾向于在焊接温度下与液态钎料中的

Sn 反应生成 Cu6Sn5 IMCs，该反应消耗了液态 Sn58Bi 钎料中的大量 Sn 原子，这
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导致钎料成分偏离 Sn-Bi 共晶点，同时也造成钎料中 Bi 的富集。随着温度的进

一步降低，富 Bi 相会在共晶转变温度到来之前先共晶析出，从而扩大了钎料结

晶温度区间。 

  

图 4-11 不同比例的 Cu-Sn58Bi 复合钎料的冷却 DSC 曲线 

图 4-12 是采用 Cu-Sn58Bi（1:75）钎料钎焊 SiC-Cu 接头的焊缝组织 EBSD

图像。其中，图 4-12(a)、(b)为聚集态 Cu6Sn5 IMCs 及其周围 Sn-Bi 共晶组织的相

图及反极图，图 4-12(c)、(d)为组织中不含 Cu6Sn5 IMCs 部分区域的 Sn-Bi 共晶组

织的相图及反极图。对比研究发现，焊缝的 Sn-Bi 共晶组织中 Bi 相的晶体取向

较为一致，而 Sn 相的晶体取向在晶界及相界面处会发生明显的变化。当 Sn-Bi

共晶组织周围没有 Cu6Sn5 析出相时，Sn 的晶体取向突变主要发生在 Sn-Bi 共晶

组织晶界处；当 Sn-Bi 共晶组织中存在 Cu6Sn5 析出相时，在 Cu6Sn5 析出相周围

的 Sn 会发生晶体取向的突变。分析认为，界面处在焊接冷却过程形成的几何必

须位错，在 Sn、Bi 两种相区域获得不同的释放效应，即更趋向于在较软的 Sn 区

获得释放，从而产生 Sn 晶体取向的变化。 
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图 4-12 Cu-Sn58Bi（Cu:Sn58Bi=1:75）复合钎料钎焊 SiC-Cu 接头的 EBSD 图像 

(a)、(c)相分布图；(b)、(d)反极图 

图 4-13 为焊接过程中 SiC-Cu 钎焊接头的微观结构演变机理。对于纯 Sn58Bi

钎料，在钎焊过程中，液态钎料中的 Sn 原子主要与 SiC 表面上的金属化 Cu 层

反应。在这种情况下，Cu6Sn5 IMCs 的反应产物主要分布在接头的 SiC 一侧，如

图 4-13(a)所示。对于 Cu-Sn58Bi 钎料，焊接温度下形成的 Cu-Sn IMCs 吸收了液

态钎料中的 Sn。随着温度的降低，原子扩散减缓，会在 Cu-Sn IMCs 周围形成液

相富 Bi 区。这些区域可为富 Bi 相的先共晶析出提供形核条件，进而为 Sn-Bi 共

晶转变提供成分起伏，促进共晶反应的进行，进而细化了接头的微观组织结构[95]。

此外，少量均匀分布 Cu6Sn5 IMCs 也可起到强化接头的作用。因此，适量的 Cu

颗粒添加可有效提高 SiC-Cu 钎焊接头强度。然而，当钎料中添加的 Cu 颗粒过

量时，在焊接过程中，部分未均匀分散的 Cu 颗粒与 Sn 形成的 Cu6Sn5 IMCs 聚

集，进而导致周围先共晶析出的富 Bi 相聚集成大块状，如图 4-7(d2)和图 4-13(c2)

所示，这一现象与 Hu 等人[96]的研究结论类似。显然，考虑到 Bi 的脆性，这种

块状的富 Bi 区必然会导致接头强度的降低。 
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图 4-13 不同比例的 Cu-Sn58Bi 复合钎料钎焊 SiC-Cu 接头的组织形成机理 

(a-a2)纯 Sn58Bi；(b-b2)Cu:Sn58Bi=1:75；(c-c2)Cu:Sn58Bi=1:50； 

4.3.3 Cu 颗粒含量对 SiC-Cu 钎焊接头力学性能的影响 

图 4-14 显示了不同比例的 Cu-Sn58Bi 复合钎料钎焊 SiC-Cu 接头的剪切强

度，可以看到，Cu 颗粒的添加对接头的剪切强度有着显著的影响。随着 Cu 颗粒

含量的提升，接头强度呈现出先增大后减小的趋势。在采用 Cu-Sn58Bi（1:75）

钎料时，钎焊接头强度达到最大值 20 MPa。 

 

图 4-14 不同比例的 Cu-Sn58Bi 复合钎料钎焊 SiC-Cu 接头的剪切强度 
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图 4-15 显示了不同 Cu 含量的 SiC/Cu-Sn58Bi/Cu 钎焊接头断口形貌，各断

口均取自 SiC 一侧。断口主要由 Cr 膜和残留钎料区组成，对比观察图 4-15(a)、

(b)、(c)、(d)的断口整体形貌可以发现，断口中钎料残留区域所占比例随钎料中

Cu 颗粒添加量的增加而增加，即焊接接头断裂位置逐渐由 SiC 表面金属化层转

移至焊缝区域。由此推断，Cu 颗粒的添加能够起到保护 SiC 表面金属化层的作

用，进而从一定程度上提高 SiC-Cu 接头强度。这可以从图 4-7(a1)-(d1)的焊缝组

织中得到证实。很显然，当 Cu 颗粒添加量较少（Cu:Sn58Bi≤1:100）时，焊缝

组织中靠近 SiC 界面处存在明显的 Cu-Sn IMCs。而当 Cu 颗粒添加量较多时

（Cu:Sn58Bi≥1:75），这些区域的 Cu-Sn IMCs 消失。由此说明，添加的 Cu 颗粒

可优先于金属化 Cu 层与钎料中的 Sn 反应生成 IMCs，从而有效避免 SiC 表面 Cu

层与液态钎料中过度反应。 

图 4-15(a)、(a1)、(a2)为未添加 Cu 颗粒的 SiC/Sn58Bi/Cu 钎焊接头的断口形

貌及其区域放大图。可以看到，断口右下侧区域有钎料残留，根据 EDS 分析（见

表 4-2），该区域主要由富 Bi 区和 SnBi 基钎料区构成，分别呈现脆性冰糖状和韧

性撕裂状，说明粗大的 Sn-Bi 共晶组织存在较大的脆性。当 SnBi 钎料中引入适

量的 Cu 颗粒后，如图 4-15(b)和(c)所示，断口中残存的钎料区域呈现出显著的韧

性撕裂状，说明受 Cu 颗粒细化后的 Sn-Bi 共晶组织脆性显著降低。 

根据相关报道，Cu 颗粒与 Sn 生成的 Cu6Sn5 IMCs 具有与 Sn 钎料相似的

CTE[97, 98]，可与焊缝基体中的 Sn-Bi 共晶组织融合良好。因此，Cu 颗粒的加入

导致 Sn-Bi-Cu 共晶相中非常精细的相分布。在这种情况下，如图 4-7(c)和图 4-

13(b2)所示，富 Bi 相、富 Sn 相和 Cu6Sn5 相交替形成精细的共晶组织。因此，由

于相邻相之间的接触面积增加，它们之间界面的滑动得到了改善。这种复杂的相

互作用在颈缩过程中尤其可能发生，直接增强了接头的延展性和强度[99]。 

然而，当 Cu 颗粒添加过量时，断口中焊料残留区中出现了较多的棒条状物

质并呈现出一定的聚集态，如图 4-15(d-d2)所示。根据 EDS 分析，这些棒条状物

质为 Cu6Sn5 IMCs，周围基体为富 Bi 区。参照图 4-7(d2)和图 4-13(c2)，该焊缝组

织中 Cu6Sn5 IMCs 较多且易聚集，并在周围分布着大块状富 Bi 区，这与断口形

貌对应。焊缝组织中聚集的 Cu6Sn5 IMCs 为脆性相，这些 IMCs 与周围块状富 Bi
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区结合在一起，在剪切过程中形成严重的应力集中，成为整个接头的弱化区域。

因此，Sn58Bi 钎料中引入过量的 Cu 颗粒不利于焊接接头强度的进一步提升。 

 

图 4-15 不同比例的 Cu-Sn58Bi 复合钎料钎焊 SiC-Cu 接头的断口形貌 

(a-a2)纯 Sn58Bi；(b-b2)Cu:Sn58Bi=1:100；(c-c2)Cu:Sn58Bi=1:75；(d-d2)Cu:Sn58Bi=1:50 

表 4-2 图 4-15 中各点 EDS 结果（原子分数，at.%） 

成分点 Sn Cu Cr Bi 可能相 

A 1.24 0.68 97.03 1.05 Cr 

B 2.39 1.24 0.37 95.99 Bi-rich 

C 75.45 2.5 0.58 21.27 Sn-Bi eutectic 

D 4.11 12.44 0.00 83.45 Bi-rich 

E 42.08 57.33 0.1 0.48 Cu6Sn5 
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4.4 本章小结 

本章首先采用共晶 SnBi 焊片在 180 ℃下钎焊 SiC-Cu，焊后发现 SiC 与 Cu

直接从钎料处脱落。然后通过采用 SnBi 焊片表面镀 Cu 的方式成功实现了 SiC-

Cu 的连接，但接头性能并不理想。最后向 Sn58Bi 焊粉中添加不同含量的 Cu 纳

米颗粒，采用 Cu-Sn58Bi 复合钎料钎焊 SiC-Cu，获得了较好的接头性能，研究

并分析了 Cu 颗粒含量对钎焊接头微观组织及力学性能的影响，主要结论如下： 

（1）Cu 颗粒的加入可有效细化焊缝中的粗大 Sn-Bi 共晶组织，降低接头脆

性，提升焊接强度。当 Cu 颗粒与 Sn58Bi 焊料的重量比为 1:75 时，所得 SiC-Cu

钎焊接头剪切强度达到最高值 20 MPa。 

（2）Sn58Bi 钎料中的 Cu 颗粒在焊接过程中与钎料中的 Sn 发生冶金反应生

成 Cu6Sn5 IMCs，可避免 SiC 表面 Cu 层与钎料中的 Sn 过度反应，保持 SiC 表面

金属化层的完整，从而提升焊接接头强度。 

（3）当 Sn58Bi 钎料中添加过量的 Cu 颗粒时（Cu:Sn58Bi≥1:50），反应生

成的 Cu6Sn5 IMCs 在焊缝组织中分布不均匀，局部伴有大块状富 Bi 区域出现，

外力作用下引起应力集中，导致接头强度降低。 
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结论与展望 

本文首先采用磁控溅射技术对 SiC 进行表面金属化处理，解决了 SiC 陶瓷难

以被传统金属钎料润湿的问题。然后采用 Sn 基高温钎料钎焊 SiC 与 Cu，分析并

揭示了 SiC 表面金属化层厚度以及钎料成分对 SiC-Cu 钎焊接头组织和力学性能

的影响规律。为了进一步降低焊接温度，提高接头强度，采用低温 Cu-Sn58Bi 复

合钎料钎焊 SiC 与 Cu，研究了 Cu 颗粒含量对 SiC-Cu 钎焊接头组织及力学性能

的影响，得出以下结论： 

（1）通过磁控溅射可实现 SiC 表面 Cr-Cu 双层薄膜的制备，所制备的 Cu 与

Cr 膜层之间界线分明，且与基体紧密结合在一起，薄膜表面组织缺陷较少，可用

于 SiC 与 Cu 的钎焊连接。采用纯 Sn、Sn-3.5Ag、Sn-0.7Cu 钎料可在 260 ℃以上

实现 SiC 与 Cu 的钎焊连接。Cu 层作为反应层，其厚度对钎焊过程中 SiC 一侧

的冶金反应造成影响，进而影响钎焊接头强度。 

（2）钎焊接头中靠近母材 Cu 侧的冶金反应充分，形成扇贝状的

Cu6Sn5+Cu3Sn 金属间化合物，界面结合良好。而靠近母材 SiC 一侧的冶金反应

产物以 Cu6Sn5为主，其反应程度与钎料成分有关。当采用纯 Sn 和 SnAg 钎料时，

冶金反应所需 Cu 主要来自金属化层，反应程度与 Cu 层厚呈正相关，但即使 Cu

层厚度达到 2000 nm 时，其反应仍不够充分，接头强度最高不足 8 MPa。当采用

SnCu 钎料时，除了金属化 Cu 层可提供冶金反应所需的 Cu 以外，钎料中的 Cu

也可提供成分起伏的形核条件，冶金反应较为充分，接头强度最高可达 14 MPa

左右。 

（3）采用 Cu-Sn58Bi 复合钎料钎焊 SiC-Cu，接头强度得到了提高，且焊接

温度降低了 60 ℃左右。由于 Cu 颗粒的加入，在钎焊过程中，促进了共晶反应的

进行，细化了焊缝中粗大的 Sn-Bi 共晶组织，使得共晶组织变得更加均匀。但当

Sn58Bi 钎料中添加的 Cu 颗粒过量时（Cu:Sn58Bi≥1:50），反应生成的 Cu6Sn5 

IMCs 增多并在焊缝组织中不均匀分布，局部伴有大块状富 Bi 区域出现，外力作

用下引起应力集中，导致接头强度降低。因此，随着 Cu 颗粒含量的提升，接头
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强度呈现出先增大后减小的趋势。当 Cu 颗粒与 Sn58Bi 焊料的重量比为 1:75 时，

所得 SiC-Cu 钎焊接头剪切强度达到最高值 20 MPa。 

本研究通过磁控溅射技术对 SiC 进行表面金属化处理，采用 Sn 基钎料成功

实现了 SiC 陶瓷与 Cu 的低温钎焊连接。在未来的研究工作中，应对以下几个方

面进一步研究： 

（1）金属化层优化：探索多元/梯度金属化层（如 Cr/Ni/Cu），深入研究其对

界面反应与润湿性的协同调控机制，以进一步提升界面结合强度。 

（2）工艺精细化调控：系统研究钎焊参数（温度、时间、速率）与金属化

层/钎料成分的匹配性，建立“工艺-组织-性能”量化模型，指导工程应用。 

（3）服役性能评估：开展接头工作环境下的氧化、热循环及电热耦合性能

测试，评估其在电力电子器件等极端环境下的长期可靠性。 
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