
1．緒言
スマートフォンなどの小型電子機器では、本体の薄肉

化の要求に呼応して構成部品の高性能化が求められる．
例えば、スマートフォンに組み込まれるばね板やリード
フレームなどの導電部材では、小型化しても負荷や衝撃
に耐久できる高強度銅合金が必要となる．現状では高強
度銅合金として時効硬化型Cu–Be合金やCu–Ti合金が汎

用されるが、最近ではこれらと同等以上の強度特性をも
つ時効硬化型Cu–Ni–Al合金も注目されている．先行研
究では、Cu–20 Ni–6.7 Al（at.％）合金を溶体化後に600℃
前後で時効することによってα–Cu母相中にL12構造（fcc
の規則構造）をもつ球状 γ’–Ni3Al（大きさ10〜30 nm）が
高密度に整合析出することが報告されている1）2）．これ
により合金のビッカース硬さは 300 HV を超す．更に、
本合金では時効材を圧下率50％以上で強冷間圧延する
と軟化（所謂「加工軟化」）が生じるものの、強冷間圧延
後に時効よりも低い温度で短時間の焼鈍を施すとビッ
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The strength for Cu–20 at.％ Ni–6.7 at.％ Al alloys is increased by age–hardening, and then adjusted by 
softening during cold–rolling, and abnormal hardening during annealing at a low temperature. In this study, 
the mechanism of the deformation softening and anneal hardening at a low temperature for the alloys was 
investigated using transmission electron microscopy, resistivity measurement, and neutron beam diffraction. 
During aging procedure, fine coherent γ’–Ni3Al particles with the ordered L12 structure were precipitated in 
the α–Cu matrix, resulting in significant age–hardening. In an early stage of cold–rolling, the deformation 
hardening was occurred owing to increase of dislocations density. However, in a later stage of cold–rolling, 
the contribution of deformation hardening decreased because dislocations density was slightly decreased by 
dislocation annihilation. In addition, the contribution of the age–hardening by γ’–Ni3Al particles was degraded 
due to disordering of the γ’–Ni3Al particles, eventually causing to deformation softening. On annealing at a low 
temperature, the contribution of deformation hardening was similar with that before annealing, but age–
hardening was recovered due to re–ordering of the γ’–Ni3Al particles. Therefore, the combination of hardening 
by high–dense dislocations and the hard γ’–Ni3Al particles resulted in an effective low–temperature anneal 
hardening；e.g., an increase of approximately100 HV in Vickers hardness after annealing at 475℃ for 1 min.

Keywords: �Cu‒Ni‒Al alloys, precipitates, cold‒rolling, annealing, strength, microstructure

＊

＊〒690－8504　島根県松江市西川津町1060
Tel：0852－32－6654
E－mail：ssemboshi@smat.shimane-u.ac.jp

銅と銅合金 第63巻1号（2024） Journal of Japan Institute of Copper Vol.63 No.1 （2024）

−42−



カース硬さが100 HV以上も増加する現象（所謂「低温焼
鈍硬化」）が見られる3）．時効–強冷間圧延–低温焼鈍の加
工熱プロセスを最適化すれば、引張強さが1400 MPaを
超える超高強度の薄板材を作製できる 3）．

低温焼鈍硬化現象はCu–Au、Cu–Al、Cu–Ti、Cu–Ni–
Siなど他の合金系でも発現する4）〜7）．しかし、それらの
合金では低温焼鈍による硬さ増分はせいぜい30〜40 HV
であり、Cu–Ni–Al合金での低温焼鈍硬化は特に顕著とい
える．本合金における異常な低温焼鈍硬化の機構を把握
することができれば、Cu–Ni–Al合金に対して最適な特性
制御が可能になるだけでなく、他の銅合金での低温焼鈍
硬化にも有意な情報を与えることができる．笠谷らは、
Cu–20 Ni–6.7 Al（at.％）合金における加工軟化は冷間圧
延によって α–Cu 母相中の γ’–Ni3Al 粒子がせん断されて
規則度が低下することに起因すると報告している8）．ま
た、低温焼鈍硬化は γ’–Ni3Alが再規則化することが要因
の一つだと考察している．しかし、本合金の加工軟化お
よび低温焼鈍硬化の機構はまだ定性的しか理解されてお
らず、現象解明には更に踏み込んだ見解が必要となる．
そこで本研究では、時効－冷間圧延－低温焼鈍の作製工
程にともなうCu–Ni–Al合金の強度変化を検証し、加え
て、透過型電子顕微鏡観察や比抵抗率測定、中性子回折
を用いた組織・構造評価によって、γ’–Ni3Alの規則度だ
けでなく、母相の組成や転位密度などを定量的に評価し
た．得られた知見より、加工軟化および低温焼鈍硬化現
象の機構を議論した.

2．実験方法
Cu–20 at.％ Ni–6.7 at.％ Al（以後、単に Cu–20 Ni–6.7 

Alと表記）合金の鋳塊を製造し、均質化、熱間圧延と冷
間圧延にて厚さ0.3 mmの板材を準備した．この板材試
料を溶体化して結晶粒径が約30 μmの銅固溶体単相とし
た後、最高温度580℃で時効した．更に冷間圧延（圧下率：
12〜88％）、低温焼鈍（475℃, 1 min）の工程に供して厚
さ0.035 mmの薄板材を作製した．

溶体化－時効－冷間圧延－低温焼鈍の工程に伴う強度
変化をビッカース硬さ試験および引張試験にて評価し
た． 試 料 の 微 細 組 織 観 察 は 透 過 型 電 子 顕 微 鏡

（Transmission Electron Microscope：TEM）を 用 い た．
TEM観察用の試料は機械研磨およびバフ研磨で厚さ30 
μm程度にした後、イオンミリングにて薄膜化して作製
した．転位密度は中性子回折ラインプロファイル解析に
より求めた．中性子線では、汎用のX線よりもビームの
試料侵入領域が深く、薄板材試料内部からの結晶学的情
報を検出できる．中性子回折は J–PARC MLF、BL20

（iMATERIA）を利用した．直流四端子法（印可電流値：
0.5〜1 A）にて試料の20℃における比抵抗率（ρalloy）を測
定した．測定した ρalloy から次のNordheim則を用いて α–
Cu母相の組成を概算した2）．

ρalloy≈ρα 

＝ρCu＋ANiCαNi（1–νNiCαNi/100）＋AAlCαAl（1–νAlCαAl/100）�
� （1）

ここで、ρα、ρCu は合金中 α–Cu母相および純銅の比抵抗
率（ρCu＝1.724×10-8 Ωm）、ANi、AAl は係数（それぞれ1.22
×10-8 Ωm/at.％、1.25×10-8 Ωm/at.％）、CαNi、CαAl は α–
Cu母相中の固溶Ni、Al量（at.％）、νNi、νAl は補正係数（そ
れぞれ 0.003、0.045）である．式（1）では試料の比抵抗
率 ρalloy に及ぼす析出相（γ’–Ni3Al）の影響は十分小さい
としている．時効にて γ’–Ni3Alが化学量論組成で析出す
ると仮定すれば、時効後および冷間圧延後でも CαNi/
CαAl＝3.0であるため、式（1）から α–Cu母相中のNiとAl
の固溶量Cα（Ni＋Al）が概算される．また、α–Cuと γ’–Ni3Al
の格子定数は0.362 nm、0.359 nmであることから2）、析
出相の体積分率も算出される．

3．結果と考察
3.1　製造工程にともなう強度の変化

Fig. 1にCu–20 Ni–6.7 Al合金の溶体化材、時効材、冷
間圧延材、低温焼鈍材のビッカース硬さを示す．溶体化
材の硬さは116 HVであり、時効材では硬さは300 HVま
で増加した（硬さ増分：184 HV）．冷間加工にともない
硬さは更に増加し、圧下率 48％では 362 HV に達した．
しかし、それ以降の圧延では徐々に硬さが低下し、圧下
率 88％では 325 HV となった．圧下率 88％の薄板材を
475℃, 1 minの低温焼鈍に供すると硬さは101 HV増加し
て426 HVとなった．

Fig. 2にCu–20 Ni–6.7 Al合金の時効材、冷間圧延材、
低温焼鈍材の公称応力–ひずみ曲線を示す．時効材を冷
間圧延すると、圧下率48％までは降伏応力および引張
応力は増加したが、それ以降の冷間圧延では僅かに低下
し、圧下率88％では引張強度は1180 MPaとなった．そ
の後の低温焼鈍には引張強度は 1420 MPa に増加した．
この強度変化はビッカース硬さの変化（Fig. 1）と整合
する．

3.2　製造工程にともなう組織・構造の変化
Fig. 3に時効、冷間圧延初期（圧下率12％）、冷間圧延

後期（88％）、低温焼鈍材のTEM暗視野像および電子回
折 図 形（Selected Area Electron Diffraction：SAED）図
形を示す．時効材ではSAED図形からα–Cu母相（fcc構造、

Aging Cold-rolling
(Reduction rate (%))

Fig. 1　�Vickers hardness for Cu–20Ni–6.7Al alloys after solid–solution 
treatment, aging, cold–rolling from 12 to 88％ in reduction rate, 
and annealing at low–temperature.
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格子定数a＝0.362 nm）に加えて、L12 構造をもつ γ’–Ni3Al
（a＝0.359 nm）からの回折斑点がみられた（Fig. 3（a））．

γ’–Ni3Alからの規則格子回折100（SAED図形中〇印）で
結像された暗視野像では10〜20 nmの微細な γ’–Ni3Al粒
子がα–Cu母相中に分布していることが観察された．12％
冷間圧延材では、冷間圧延により γ’–Ni3Al粒子が｛111｝
面上でせん断されていた（Fig. 3（b））．これは、時効材
での強化が γ’–Ni3Alによる粒子せん断機構によって起こ
るという報告と一致する8）．88％冷間圧延材のSAED図
形では、γ’–Ni3Alからの規則格子回折斑点の輝度は弱ま
るため暗視野像での析出物の観察が難しくなった（Fig. 
4（c））．これは、88％冷間圧延によって γ’–Ni3Al粒子が

せん断されて規則度が低下したことを示唆する．低温焼
鈍材では、γ’–Ni3Alからの規則格子回折斑点の輝度は再
び強まった（Fig. 3（d））．これは、低温焼鈍により γ’–
Ni3Alの規則度が回復したためである．暗視野像ではせ
ん断された γ’–Ni3Al粒子が明瞭に観察された．

Fig. 4にはCu–20 Ni–6.7 Al合金溶体化、時効材、冷間
圧延材、低温焼鈍材の比抵抗率（ρalloy）と、それから算
出した α–Cu母相中の（Ni＋Al）固溶量（Cα（Ni＋Al））を示
す．溶体化材の ρalloy（34.9±0.6 μΩcm）から求められる
Cα（Ni＋Al）は26.8 at.％であった．この値は、合金の公称
組成（26.7 at.％）とよく一致する．時効によって ρalloy は
18.2±0.3 μΩ cm に減少した．これは、時効に伴ない α–
Cu母相中に γ’–Ni3Alが13.2 vol.％析出して、Cα（Ni＋Al）が
13.0 at.％まで減少したことに対応する．冷間圧延すると
比抵抗率は僅かずつ増加する傾向がみられた．これは冷
間圧延中に転位の増殖および γ’–Ni3Alの再固溶（擬似固
溶）が要因だと考えるが、γ’–Ni3Alが再固溶したとして
もその量は極僅かといえる．圧下率88％冷間圧延後に
低温焼鈍を施すと ρalloy は 17.2±0.7 μΩ cm に減少した．
これから換算される γ’–Ni3Alの体積分率は14.4 vol.％で
あ る． こ れ は、 時 効 材 で の γ’–Ni3Al の 体 積 分 率（13.2 
vol.％）と比べて約10％増加に相当する．

Fig. 5にCu–20 Ni–6.7 Al合金冷間圧延材、低温焼鈍材
に対する中性子線回折線ラインプロファイル解析により
求めた転位密度を示す．銅合金の溶体化材および時効材
の転位密度は一般に 1012〜1013 /m2 程度である9）．本合
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Fig. 3　�Selected area electron diffraction and dark field （DF）–TEM images for Cu–20Ni–6.7Al alloys after aging （a）, cold–rolling to 12％ （b） and 88％ （c）, and 
annealing at low–temperature （d）. The DF images were taken from super–lattice diffraction spot of 100 from γ’–Ni3Al, as marked by a solid circle. 
Shear tracks in γ’–Ni3Al particles by cold–rolling were marked by arrows in （b）.
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金では圧下率 12％冷間圧延材で 0.93×1016/m2 と高密度
の転位が導入された．その後の冷間圧延により転位密度
は徐々に増加していき、圧下率58％で最大2.7×1016/m2

となった．しかし、それ以降の冷間圧延では転位密度が
1.4×1016/m2 まで緩やかに低下した．低温焼鈍では転位
密度はほとんど減少しなかった．

中性子線回折にて、α–Cu母相と γ’–Ni3Al析出相からの
基本格子回折の200とγ’–Ni3Al析出相からの規則格子回折
の100の積分強度比を評価した．これにより、圧延によ
る集合組織の影響を受けずに γ’–Ni3Al析出相の規則度お
よび体積分率の程度を類推できる7）8）．α–Cu と γ’–Ni3Al
の200回折ピークはほぼ同位置に現れるためI200＝Iα200＋
I γ’200 としている．Fig. 6に時効材、冷間圧延材の中性子
線回折による積分強度比I100/I200 を示す．冷間圧延では
圧下率にともないI100/I200 は減少した．88％圧延材およ
び低温焼鈍材では γ’–Ni3Alの回折は検出されなかった．
冷間圧延にともなう I100/I200 の低下の要因は、γ’–Ni3Al
の規則度低下と、γ’–Ni3Al粒子のせん断による微細化で
説明できる（中性子回折では寸法10 nm以下の微細粒子
は検出されにくい）．Fig. 6は、冷間圧延に伴なって γ’–
Ni3Alがせん断され、規則度が低下するというTEM観察

の結果と矛盾がない．

3.3　時効硬化、加工軟化、低温焼鈍硬化の機構
Cu–20Ni–6.7Al合金の溶体化材、時効材、冷間圧延材、

低温時効材における強度は、純銅の強度（σCu）に固溶強
化（σss）、析出強化（σppt）、転位強化（σdis）の影響を積算
したものである．結晶粒界や集合組織の影響は小さく無
視できるとすると、各強化機構の本合金に対する寄与
は、Fig. 7のように解釈できる．

【溶体化材】溶体化材の強度は σCu＋σss とみなせる．焼鈍
純銅の硬さ σCu は約 55 HV であり、溶体化材の硬さは
116 HVであるので、固溶強化分 σss は61 HVとなる．

【時効材】時効材の強度は σCu＋σss＋σppt とみなせる．時
効材では γ’–Ni3Al粒子の析出に伴い α–Cu母相中の（Ni＋
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Al）固溶量（Cα（Ni＋Al））は26.7 at.％から13.0 at.％に減少
する．固溶強化分はCα（Ni＋Al）と凡そ比例関係にあるの
で σss＝30 HVと算出される．また、時効材のビッカース
硬さは300 HVであるので、析出強化分 σppt は215 HVと
見積もられる．

時効材は fcc の α–Cu 母相中に L12 の γ’–Ni3Al 粒子が整
合析出した組織を有している（Fig. 3（a））．これは、γ/γ’
型Ni超合金の微細組織と酷似している．つまり、Cu–20 
Ni–6.7 Al合金時効材では、γ/γ’型Ni超合金と同様の粒子
せん断機構による析出強化が起こる．この時の強化分
σppt は次式で表される10）．

	 σppt＝α εk γAPBl fm rn� （2）

ここで、α, k, l, m, nは定数、εは母相/析出物間の整合ひ
ずみ、γAPB は析出物相の逆位相境界エネルギー、f と r
はそれぞれ γ’–Ni3Al 粒子の体積分率と半径である．γ’–
Ni3Alの γAPB は規則度と強い相関がある．時効材では規
則度が高く硬質の γ’–Ni3Al粒子が体積分率f＝13.2 vol.％
の高密度で分散しているため、ビッカース硬さ増分で
215 HVになるような顕著な析出強化が起こる．

【冷間圧延材】冷間圧延材の強度は σCu＋σss＋σppt＋σdis と
みなせる．冷間圧延中ではCα（Ni＋Al）はほとんど変化し
ないので（Fig. 4）、σss は冷間圧延前（時効材）と同じ30 
HV程度となる．

冷間圧延中では γ’–Ni3Al粒子がせん断され、結晶構造
が不規則化する．Cα（Ni＋Al）が一定であるため γ’–Ni3Al粒
子の体積分率fは変化しないといえるが、粒子のせん断
と不規則化にともない γAPB、r、εは次第に減少していく．
このため、式（2）から勘案されるように、冷間圧延によっ
て γ’–Ni3Al粒子による析出強化分 σppt は次第に低下する．

転位密度は冷間圧延初期（圧下率12％）で急激に増加
し、その後58％まで単調に増加した（Fig. 5）．これは、
合金中に微細分散する γ’–Ni3Al粒子のピン止め効果によ
り効率的に転位が増殖するためである．一方、転位密度
は圧下率 58％以降で減少する．これは、冷間圧延が進
むにつれ γ’–Ni3Al粒子が不規則化し、粒子のピン止め能
力が次第に低下するため転位の増殖率が低減し、転位の
対消滅の方が優勢になるためだと考察する．以上の転位
密度の変化に起因して、冷間圧延では圧下率58％まで
は転位強化分 σdis が増加し、それ以降は減少する．

冷間圧延中での σppt と σdis の変化を模式的に示すとFig. 
7のようになる．冷間圧延前半では、加工硬化の寄与が
高く合金の硬さは増加する．冷間圧延後半では、加工硬
化分 σdis が次第に減少し、かつ析出強化分 σppt の低下が
顕著になることに起因して加工軟化が起こる．

【低温焼鈍材】低温時効材の強度も σCu＋σss＋σppt＋σdis で
表される．低温時効では、Cα（Ni＋Al）は時効材より僅か

（約1.0 at.％）に減少するだけなので（Fig. 4）、固溶強化
分 σss は時効材と同程度（σss＝28 HV）となる．また、低
温焼鈍では、直前の88％冷間圧延材と比べて転位密度
はほとんど減少しない（Fig. 5）．つまり、低温時効では

転位の回復・再結晶はほとんど起こらないので、低温焼
鈍後も88％冷間圧延での加工硬化分 σdis は維持される．

低温時効材での粒子せん断機構による析出強化能を式
（2）より考察する．比抵抗測定による概算では、低温焼
鈍による γ’–Ni3Alの体積分率fは時効材と比べて10％程
度増加する．また、低温焼鈍に伴ない γ’–Ni3Alの規則度
は回復し、γAPB は増加する．475℃で 1 min の低温焼鈍
におけるCu母相中の溶質NiおよびAl原子の平均拡散距
離は、それぞれ0.7 nm, 9.3 nmと算出される11）．つまり、
冷間圧延材にて不規則化され不安定な状態にある γ’–
Ni3Al粒子内の構成元素が、安定な規則構造に向かう程
度の短距離拡散は起こりえる．また、冷間圧延－低温焼
鈍後では γ’–Ni3Al粒子はせん断されたままの形状をとる

（Fig. 3（d））．せん断された γ’–Ni3Al 粒子では比表面積
が増えるため、規則化が進むと粒子周りの整合ひずみ場
εも増加する．このように、低温焼鈍では、γAPB、f、ε
が増加するため式（2）から推算されるように粒子せん断
機構による析出強化分 σppt は回復する．

Cu–Au や Cu–Al 固溶型合金でも低温焼鈍硬化が見ら
れる．これは、強加工で導入された転位周囲に、低温焼
鈍で溶質元素が集まることで転位の固着が起こること

（所謂、固着硬化）に由来すると考えられている4）12）13）．
Cu–20Ni–6.7Al合金でも冷間圧延後には α–Cu母相にはNi
とAlが合計で12.2 at. ％（CαNi/CαAl＝3.0とすると、Niが
9 at.％、Alが3 at.％程度）残存固溶していると見積もら
れる．Cu–Ni固溶型合金では低温焼鈍硬化は小さいが、
Cu–4 at.％ Al合金を50％圧延した後475℃で1 h低温焼
鈍するとビッカース硬さ20 HV程度の硬化を示すと報告
がある4）．Cu–20Ni–6.7Al合金でも α–Cu母相中にAlが残
存するため、同程度の固着強化分が低温焼鈍硬化に寄与
する可能性がある．

よって、低温焼鈍材での強度成分はFig. 7に模式的に
示すようになる．つまり、88％冷間圧延による加工硬化
分 σdis がそのまま維持されながら、γ’–Ni3Al による析出
強化 σppt の回復が重畳することが顕著な低温焼鈍硬化の
主要因となる．加えて、固着硬化分も低温焼鈍硬化に部
分的に寄与していると考える．低温焼鈍硬化の深層を更
に究明するには、γ’–Ni3Al粒子での規則度の定量化、粒
子せん断による微細化やひずみ場の効果、結晶粒界によ
る硬化の影響、α–Cu母相単相の固着硬化分などを検討
する必要がある．

4．結言
時効硬化型Cu–20 Ni–6.7 Al合金の時効–冷間圧延–低

温焼鈍における強度および組織構造の変化を調べ、加工
軟化および低温焼鈍硬化の機構を検討した．Cu–20 Ni–
6.7 Al合金時効材では、Cu母相中に γ’–Ni3Al粒子が微細
に整合析出するため顕著な析出強化が起こる．これを冷
間圧延すると圧下率に伴い転位密度は増加するが、冷間
圧延後期では転位の増殖よりも対消滅が優勢となるため
転位密度は減少する．また、冷間圧延中では γ’–Ni3Al粒
子はせん断されて次第に規則度が低下する．これらに起
因して冷間圧延後期では加工軟化が起こる．低温時効で
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は、その前工程（強冷間圧延）で導入された加工硬化分
はほとんど減少しないが、γ’–Ni3Al粒子の体積分率が10 
vol.％ほど増加し、加えて規則度が回復する．これによ
り γ’–Ni3Al粒子による析出強化能が増加することが主要
因となり低温焼鈍硬化が起こる．
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