
1．緒言
Cu–Ni–Si 合金は強度特性に優れ、導電性も比較的高

いなどの特徴を有するため、電気・電子デバイス用部品
を構成する導電材料として注目されている．本合金の強
度特性は、時効処理によって大きさ10 nm以下の円板上
微細 δ–Ni2Si粒子が結晶粒内に高密度分散することによ
り高められる1）〜4）．よって、強度特性を更に向上する
ためには、析出物の分布や大きさ、形状を制御すること
が重要となる1）．このためのアプローチとして、Ni、Si
添加量を増やして微細 δ–Ni2Si粒子の析出量を増加させ

ることが方策の一つとなる．しかし、単にNi、Siの添加
量を増やしてもCu–Ni–Si合金の強度を期待通りに向上
できるとは限らない．なぜなら、Ni、Si添加量の増加は
結晶粒内の微細 δ–Ni2Si粒子だけでなく、結晶粒界での
ラメラ組織（粗大 δ–Ni2SiとCu母相との積層組織）の不
連続生成も助長するためである5）．粗大 δ–Ni2Siはそれ自
体の析出強化能が低いだけでなく、本来結晶粒内で微細
δ–Ni2Si粒子の生成に寄与するはずの元素を相当量消費
するため、微細 δ–Ni2Si粒子の生成を目減りさせる．さ
らに、脆性な δ–Ni2Siが粒界に粗大に形成すると応力負
荷時に破壊の起点となり機械的特性を損なう．よって、
Ni、Si 含有量が高い Cu–Ni–Si 合金では、特に粒界から
の不連続析出を抑制することが重要となる．
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We investigated the age–induced precipitation behavior of Cu–4.0 wt.％ Ni–1.1 wt.％ Si alloy with 0.7 wt.％ 
Mn addition, in comparison to that of the non–Mn added Cu–4.7 wt.％ Ni–1.1 wt.％ Si alloy. In the Cu–Ni–Si 
alloy without Mn addition, fine orthorhombic δ–Ni2Si precipitates were dispersed within the matrix grains, 
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particles （commonly called as the G phase, cubic structure） with a size of less than 100 nm was formed at 
the grain boundaries, although the lamellar structures containing coarse δ–Ni2Si laminates were significantly 
disappeared. As a result, the decrease in hardness after over–aging （peak–hardening aging） conditions was 
suppressed. DFT analysis showed that adding Mn to the Cu–Ni–Si alloy reduces the interfacial energy 
between the G phase and the Cu matrix. This supports the experimental fact that Mn addition to Cu–Ni–Si 
alloys promotes the formation of G phase at grain boundaries.
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Mn、Ni、Siを含有する高合金鋼では、これらの三元
金属間化合物相（Mn6Ni16Si7 相、通称「G 相」）が粒界に
形成されることが知られている6）7）．我々のグループで
は、高Ni、Siを含むCu–Ni–Si合金でもMn添加すると、
高合金鋼と同様にG相が粒界に優先的に生成し、その結
果、従来のラメラ状不連続析出が抑制される可能性があ
ると考えた．つまり、標準生成エネルギーの試算からも、
Mn添加によりCu–Ni–Si合金中にG相が生成すると予想
される．G 相は立方晶で格子状数 a が 1.106 nm であり、
Cu 母相（a＝0.361 nm）とは整合性が低いが、結晶粒界
などの構造欠陥上に不均一生成すると推察する．もしG
相が結晶粒界上に生成すれば、粗大 δ–Ni2Si含むラメラ
組織の形成に影響を及ぼすはずである．

本研究では、高 Ni、Si 含有量の Cu–4.7 Ni–1.1 Si 合金
（wt.％）に対して、Niの一部をMnで置換した試料を作
製した．本試料の時効析出および硬化挙動を評価し、Mn
添加の効果を検討した．その結果、Mn添加した合金では、
Mn添加なしの合金と同様に結晶粒内の微細 δ–Ni2Siが連
続析出した．結晶粒界では、従来の粗大 δ–Ni2Siの不連
続析出は生成されず、G相が粒状に不均一核生成した．
これに起因して、ピーク時効後（過時効）での機械的特
性の低下は抑制できた．さらに、不均一核生成の相安定
性を密度汎関数理論計算（DFT）により検討した所、
Mn 添加した Cu–Ni–Si 合金の結晶粒界では δ–Ni2Si 相よ
りもG相の方が不均一核生成しやすいことを明示した．

2．実験方法
純銅（純度 99.99％）、純Si（99.9％）、純Ni（99.9％）お

よび純Mn（99.9％）をTable 1の組成になるよう秤量し
て、高周波溶解－鋳造にて合金インゴットを作製した．
980℃で1 h溶体化処理した後に水中へ急冷した．溶体
化 材 か ら 小 片 状 試 験 片 を 切 出 し た 試 料 を 450、500、
550℃で1〜24 h等温時効に供した．

時効材の強度特性を評価するために、ビッカース硬さ試
験を行った．ビッカース硬さ試験機（HM210、Mitutoyo）
にて、荷重100 gf、荷重負荷時間10秒の条件で測定した．
導 電 率 は 抵 抗 測 定 器（ 携 帯 用 ダ ブ ル ブ リ ッ ジ 2769, 
Yokokawa）による体積抵抗値を用いて算出した．時効
材の微細組織観察および析出物の構造解析は光学顕微鏡
および透過型電子顕微鏡（TEM）（JEOL–2100F、JEOL、
加速電圧：200 keV）を使用した．時効析出物相（斜方晶
δ–Ni2Si および立方晶 G–Mn6Ni16Si7 相）の相安定性を検
討するために、密度汎関数理論（DFT）を用いた第一原
理計算を行った．プロジェクター補正波（PAW）擬ポテ
ンシャル8）9）は、カットオフエネルギーを450 eVとして

展開した．交換相関ポテンシャルを導出するために
Vienna Ab–initio Simulation Package（VASP）10）〜12）にあ
る Perdew–Burke–Ernzerhof 近似を使用した．Cu 母相、
δ–Ni2Si、G–Mn6Ni16Si7 の体積エネルギー、およびCu母
相 / 化合物相間の界面エネルギーに関する解析では、
Monkhorst–Pack メッシュを使用した k ポイントセット
および各相に対して最適化した個別の k ポイントを導入
した．共役勾配法の適用により、各原子にかかる残留力
を0.01 eV/Å未満に減少させることができた．

3．結果と考察
3.1 ビッカース硬さおよび導電率

Fig. 1 に 980℃で 1 h 溶体化後に等温時効した Cu–4.7 
Ni–1.1 Si合金およびCu–4.0 Ni–1.1 Si–0.7 Mn合金（以後、
単に Cu–Ni–Si 合金および Cu–Ni–Si–Mn 合金と記す）の
時効硬化曲線を示す．どちらの合金も溶体化後（時効時
間 0 h）の硬さは約 90 Hv であった．450〜550℃で時効
すると、硬さは 270 Hv 以上に増加し、最高硬さ（ピー
ク硬さ）に達した．さらに長時間時効（過時効）によっ
て硬さは低下した．同温度での時効硬化曲線を比べる
と、Cu–Ni–Si–Mn合金では過時効（時効時間24 h）での
硬さの低下量が著しく小さい．特に、500℃時効材では
ピーク硬度に到達する時間が遅れることも示された．

Cu–Ni–Si–Mn 合金の溶体化後の導電率は 13.5％IACS
であり、Cu–Ni–Si 合金溶体化材の導電率（16.5％IACS）
と比べて値が小さい．これは、NiよりもMnの方が、固
溶時のCu母相の導電性低下に及ぼす寄与が大きいため
である．Cu–Ni–Si–Mn 合金を 500℃で 3 h 時効した試料

Table 1　Nominal composition of alloys prepared in this study.

Fig. 1　�Hardening behavior of （a） Cu– 4.7 Ni–1.1 Si and （b） Cu–4.0 Ni–1.1 
Si–0.7 Mn alloys isothermally aged at 450, 500, and 550℃.
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の導電率は25.6％IACS、24 hでは 26.1％IACSであった．
これは、Cu–Ni–Si合金の場合（3 h時効材で39.2％IACS、
24 hでは 41.1％IACS）と比べて変化量が少ない．これは、
時効で生成する析出物量が Cu–Ni–Si–Mn 合金の方が少
なかったことを示唆している．

3.2　組織観察
Mn添加によるCu–Ni–Si合金の高強度化の機構を検証

するため、500℃で3 hおよび24 h時効した試料の組織
を光学顕微鏡で観察した4）．その結果を Fig. 2 に示す．
Cu–Ni–Si合金では、ピーク時効時間をやや過ぎた試料（3 
h）でラメラ状不連続析出物に占有された結晶粒が部分
的に観察された（Fig. 2（a） 矢印部）．24 h時効材では試
料のほぼ全面に不連続析出が見られた（Fig. 2（b））．こ
のような不連続析出物の生成挙動は、他組成のCu–Ni–
Si合金の析出挙動ともよく一致する13）．一方、3 hおよ
び 24 h 時効した Cu–Ni–Si–Mn 合金では、光学顕微鏡に
よる観察からは第二相の生成は認められなかった（Fig. 
2（c, d））．

時効による組織変化、特に粒界付近での析出物の生成
挙動を確認するために、TEM 観察を行った．Fig. 3 に
は500℃で3 hおよび24 h時効したCu–Ni–Si合金のTEM
写真を示す．ここで、Cu–Ni–Si合金はFig. 2（b）のよう
に大部分をラメラ状不連続析出物が占有しているが、結
晶粒界付近の不均一核生成の挙動に検討するために、ラ
メラ状不連続析出物が発達していない部分に着目した．
時効時間3 hのCu–Ni–Si合金では、結晶粒内に微細析出
物（δ–Ni2Si、 斜 方 晶、 格 子 定 数 a＝0.499 nm, b＝0.372 
nm, c＝0.706 nm）が生成した（Fig. 3（a））．

時効時間が24 hになると、結晶粒内の微細 δ–Ni2Siは
や や 大 き く な っ た． 粒 界 で は 析 出 物 相 の な い 領 域

（Precipitation free zone：PFZ）の幅が広がった（Fig. 3
（b））．PFZには δ–Ni2Siで同定される比較的粗大な塊状
の析出物相も観察された（Fig. 3（c）、（d））．つまり、
Cu–Ni–Si 合金では、ほとんどの粒界上にラメラ状ある

いは比較的粗大な塊状の δ–Ni2Siが生成される．
Fig. 4には500℃で 3 hおよび24 h時効したCu–Ni–Si–

Mn合金のTEM写真を示す．3 h時効したCu–Ni–Si–Mn
合金の結晶粒界ではPFZの幅はCu–Ni–Si合金よりも小
さく、24 h時効してもその幅はあまり変化しない．PFZ
内には、Cu–Ni–Si合金で粒界に見られた塊状 δ–Ni2Siよ
りはサイズが小さい粒状のコントラスト（サイズ：〜50 
nm）が見られる．制限視野回折図形（Fig. 4（d）内）解
析より、粒状コントラストはG–Mn6Ni16Si7 相（立方晶、

Fig. 2　�Optical micrographs of the Cu–4.7 Ni–1.1 Si alloy aged for （a） 3 
and （b） 24 hours, and the Cu–4.0 Ni–1.1 Si–0.7 Mn alloy aged for 

（c） 3 and （d） 24 hours. The arrows in （a） and （b） indicate 
discontinuous precipitates.

Fig. 3　�Micrograph near a grain boundary  of Cu–4.7Ni–1.1Si alloy aged at 
500℃ for 3 hours （a） and （b） 24 hours, and （c） and （d） enlarged 
images of （b）, respectively.

Fig. 4　�Micrographs near a grain boundary of Cu–4.0Ni–1.1Si–0.7Mn alloy 
aged at 500℃ for 3 hours （a） and （b） for 24 hours,  and （c） and 

（d） enlarged images of （b）, respectively.
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a＝1.106 nm）と同定される．Table 2にFig. 4（b）の特
定領域でのTEM–EDS点分析値を示す．粒状コントラス
トのMn：Ni：Si比は6：16：7に近く、相同定の結果と
矛盾がない．

以上から、Cu–Ni–Si合金のNiの一部をMnに置換した
ことでラメラ状 δ–Ni2Si不連続析出物は顕著に抑制され
ることが示された．Cu–Ni–Si–Mn 合金では粒界付近に
G–Mn6Ni16Si7 相が形成されるものの、その体積分率やサ
イズ、頻度は小さく、Cu–Ni–Si 合金と比較して PFZ の
幅も小さい．Mn添加によりラメラ状 δ–Ni2Si不連続析出
物の生成が抑制されるため、Cu–Ni–Si–Mn合金では過時
効材での硬さの低下が軽減されたといえる（Fig. 1）．応
力負荷時に粒界が破断の起点となることも低減されると
見込まれる．

3.3　析出物の生成エネルギー
これまでの実験結果は、Mn添加がCu–Ni–Si合金の結

晶粒界での不連続析出物相の生成・成長に影響すること
を明示している．Cu–Ni–Si–Mn 合金では G–Mn6Ni16Si7
相は結晶粒界に沿って不均一生成する（Fig. 4）．また、
G–Mn6Ni16Si7 相は時効時間が経過しても粒状のままで、
ほぼ粗大化しない．この点は、Cu–Ni–Si 合金で生成す
るラメラ状 δ–Ni2Si析出物の生成・成長挙動と異なる．

Cu–Ni–Si–Mn合金の粒界でG相が生成することの妥当
性を検証するために、DFTを用いて析出物相の凝集エ
ネルギー、母相との界面エネルギーを第一原理計算によ
り求めた．更に、それらを合計した析出物生成エネルギー
を析出物サイズに対してプロットすることを試みた．

まず、析出物相の凝集エネルギーを計算した．凝集エ
ネルギー（Ecoh）はCu格子中の固溶原子が界面の影響を
受けずに析出する時の必要エネルギーに対応する．計算
には Fig. 5（a）に示す斜方晶 δ–Ni2Si および立方晶 G–
Mn6Ni16Si7 の原子配置を使用した．Ecoh は以下の式で計
算される.

Ecoh＝�（E（Ni,Mn）2Si or Mn6Ni16Si7−�
（nNiμNi＋nSiμSi＋nMnμMn））/（nNi＋nSi＋nMn）� （1）

ここで、E（Ni,Mn）2Si or Mn6Ni16Si7 は δ–（Ni,Mn）2Si または G–
Mn6Ni16Si7 の生成エネルギー、ni は i 原子（Ni, Si, Mn の
いずれか）の数、μi は i原子1ケ当たりのポテンシャルエ
ネルギーである．δ–（Ni,Mn）2Si は δ–Ni2Si の Ni サイトの
一部が Mn に置換された相を表す．Mn 添加材では δ–
Ni2SiがMnを含有する可能性をエネルギー的に検討する
ために δ–（Ni,Mn）2Siの凝集エネルギーを試算した．計算

ではすべてのEcoh が負の値となった．これは、Cu母相
内で δ–（Ni,Mn）2SiまたはG–Mn6Ni16Si7 が安定しており、
析出しやすいことを意味する．Fig. 5（b）にはMn/（Mn
＋Ni）量 比 に と も な う δ–（Ni,Mn）2Si と G–Mn6Ni16Si7 の
Ecoh 値を示す．Cu–Ni–Si合金での不連続析出物相である
δ–Ni2SiのNiサイトをMnに置換するとEcoh値は増加する．
これはMn原子は δ–Ni2Si析出物に容易に置換されない、
つまり δ–Ni2SiにMnは含有しないことを意味する．

また、通常の無拘束状態では δ–Ni2Si は G–Mn6Ni16Si7
よりも安定であるが（黒色）、Cu母相中では母相/析出
物相との間に格子不整合によるひずみが発生するため、
G–Mn6Ni16Si7 が δ–Ni2Siよりも安定となる（赤色）．これ
は、Cu–Ni–Si–Mn 合金の結晶粒内の連続析出物は微細
δ–Ni2Siであるという実験結果と整合していない．つま
り、凝集エネルギーだけの議論では本合金の析出現象を
説明することはできない．

次に、δ–Ni2Si および G–Mn6Ni16Si7 の表面および界面
エネルギー（Esurf, Eint）を試算した．ここで、表面エネ
ルギー Esurf および界面エネルギー Eint は次式により求
めた．

	 Esurf＝（Eslab−Ebulk）/A� （2）

	 Eint＝（Ecu/ppt−（Eppt＋（Eprpt＋Ecu））/A� （3）

ここで、Eslab、Ebulk は周期スラブ（薄膜）とバルクの析
出物（δ–Ni2Si、G–Mn6Ni16Si7）の全エネルギー、Ecu/ppt

はCu母相と析出物相との界面エネルギー、Eppt, Ecu は
バルク状での析出物相および Cu 相の体積エネルギー、
Aは表面積である．界面エネルギーの計算結果をFig. 6
に示す．

δ–Ni2Si の Esurf は 1.8〜2.0 J/m2 で あ り、G–Mn6Ni16Si7

Table 2　�Local compositions of the regions in Fig. 4（b）, which are 
obtained by TEM–EDS analysis.

Fig. 5　�Atomic structures of （a） δ–Ni2Si and G–Mn6Ni16Si7, and （b） the 
cohesive energy for δ–（Ni,Mn）2Si as a function of Mn/（Mn＋Ni） 
ratio, together with that for G–Mn6Ni16Si7, without and with 
lattice strain from surround Cu matrix.
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相の Esurf も 1.9 J/m2 で同程度である．しかし、Cu 母相
中に G–Mn6Ni16Si7 が生成する時の Eint は δ–Ni2Si の最低
界面エネルギー（0.48 J/m2）の1.8倍高い値となる．析出
物生成の駆動力に対応する析出エネルギー Etot はEcoh と
Eint の合計である．以上の結果を用いて、合金の結晶粒
内および結晶粒界での析出物生成エネルギーを算出し
た．Fig. 7 は、析出物の大きさに対する析出物相（δ–
Ni2Si、G–Mn6Ni16Si7）の凝集エネルギー、界面エネル
ギー、析出物生成エネルギーを示す．ここで、Cu母相
粒内および結晶粒界で δ–Ni2SiおよびG–Mn6Ni16Si7 が析
出するために、次の（i）〜（iv）の仮定をしている．（i） 
Cu母相粒内に δ–Ni2Siが析出するときの形状は円板状で
ある．（ii） 結晶粒界上に δ–Ni2Si が生成するときは直方
体状となる．つまり、Cu母相と特定の面（界面エネルギー
が最小となる面）のみで生成する．（iii） 結晶粒界で δ–
Ni2SiとCuの界面エネルギーが δ–Ni2Siの平均表面エネル
ギーと同じである．（iv） G–Mn6Ni16Si7 相は結晶構造の
対称性が良い立方晶であるため、Cu母相粒内および結
晶粒径においてどの界面エネルギーも同等になる．

Cu母相中での析出物生成エネルギー Etot を算出した
ところ、結晶粒内で析出物が生成する場合（Fig. 7（a））
では、G–Mn6Ni16Si7 は界面エネルギーが顕著に大きいこ
とに起因して、析出の活性化エネルギー Ea が δ–Ni2Siと
比較して約9倍も高い．このため、G–Mn6Ni16Si7 はCu母
相粒内には連続析出しにくいと説明できる．結晶粒界で
の不連続析出の場合（Fig. 7（b））では、析出物はCuと
さまざまな界面関係を形成する．G–Mn6Ni16Si7 相はCu
と同じ立方晶であり構造的に類似しているため、粒界に
おいて不安定な界面を持ちにくく、δ–Ni2Siと比較して
全体的な界面エネルギーが減少される．その結果、G–
Mn6Ni16Si7 析出の活性化エネルギー Ea は δ–Ni2Siよりも
22％低くなる．このため、結晶粒界ではG–Mn6Ni16Si7 相
が優先的に形成されると解釈できる．以上の計算結果は

実際のCu–Ni–Si–Mn合金での時効析出挙動と整合する．

4．結言
Cu–4.7Ni–1.1Si 合金において Ni の一部を Mn 置換した

試料の時効処理に伴なう強度および微細組織変化を調べ
た.本研究では得られた主な知見を下記する．

（1）�Cu–Ni–Si合金にMn添加すると、ピーク時効〜過時
効での硬さの低下が顕著に抑制される．

（2）�Cu–Ni–Si合金にMn添加すると、ラメラ状 δ–Ni2Si不
連続析出物の生成は抑制される．代わりに、粒界に
Mn6Ni16Si7 相（G相）で同定される大きさ50 nm程度
の粒状析出物が生成する．

（3）�Cu–Ni–Si–Mn合金を時効したとき、結晶粒内では円
板上δ–Ni2Siの方がG相よりも析出物生成エネルギー
が小さい．一方、結晶粒界では δ–Ni2Si よりも G 相
の方の析出生成物エネルギーが低い．この計算結果
は実際のCu–Ni–Si–Mn合金での時効析出挙動と整合
する．
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