
Ｓ Ｗ Ｃ Ｃ レ ビ ュ ー6 Vol. 71 (2026)

1．は　じ　め　に

近年，電気・電子機器の高性能化や小型化に伴い，機器
を構成する導電材料には，従来以上の高強度と高導電性の
両立が求められている。特に，微細配線やコネクタピンな
ど高電流密度を扱う用途では，機械的強度の不足による断
線や変形を防ぐため，導電性に加えて高い強度を有する線
材の開発が急務となっている。

現在，導電材料は主に銅合金が利用されている。図1には，
代表的な実用銅合金の引張強度と導電率の関係を示す。こ
れらの銅合金は，その強化機構により大きく以下の三つに
分類される。
【固溶強化型】 添加元素が銅に固溶することで原子サイ

ズのミスフィットひずみにより強度を向上させる。添加元
素の種類や添加量を制御することで強度は向上するが，同
時に導電率が低下する。代表例：Cu-Sn, Cu-Zn，Cu-Al 合金。
【析出強化型】 高温での溶体化処理により過飽和固溶体

を形成させ，その後中間温度での時効処理により微細な析
出物を材料中に分散させ，転位の移動を阻害することで強
度を高める。代表例：Cu-Ti，Cu-Be 合金。
【ファイバー強化型】共晶，共析，不連続析出反応など

でラメラ構造など複相組織を形成させ，これを強加工によ
りファイバー状に変形させることにより強度を向上させ
る。代表例：Cu-Ag 合金線材，Cu-Ti 合金過時効線材。

これらの合金はそれぞれに特徴があり，用途に応じて選
択されている。例えば，製造工程が比較的簡便で低コスト
な固溶強化型銅合金は，コンセントプラグや一般端子など
の汎用品に広く用いられている。一方，スマートフォンや
モバイル機器などの高性能用途には，熱処理や強加工を要
するが，性能に優れた析出強化型やファイバー強化型の銅
合金が使用される。しかし，いずれの銅合金においても，
高強度と高導電性の両立は依然として喫緊の技術課題であ
る。そのため，これらの性能を向上する新たな材料設計や
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図 1　 各種銅合金の引張強度と導電性の関係。黒色は固溶強化型， 

青色は析出強化型，赤色はファイバー強化型に分類される。
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加工技術の開発が求められており，基礎的および実践的研
究・開発は益々重要となる。本稿では，近年の研究成果に
基づき，①低積層欠陥エネルギー銅合金線材による微細化
強化，②ファイバー強化型 Cu-Ti 合金線材による新規強化
機構の導入，という 2 つの事例を紹介し，高強度導電線材
の設計指針と今後の展望について考察する。

2．低積層欠陥エネルギー銅合金線材

小型電子部品に用いられる銅合金薄板材や線材では，製
造工程で強加工（冷間圧延や伸線加工）を施すことで，材
料中に転位や変形双晶といった構造欠陥が導入され，機械
的強度を向上させることが可能である。例えば，Cu- イン
ジウム（In）固溶体単相合金に強伸線加工を施すと，加工
初期では高密度の変形双晶が導入され，更に加工すると超
微細粒組織が発達することが見出されている 1）。このよう
な組織変化に起因して Cu-5 at.% In 合金線材では引張強度
は 1420 MPa， 導 電 率 は 23 %IACS（International 
annealed copper standard）という優れた強度－導電性バ
ランスを示す。これは，時効析出型銅合金である高 Be 銅（強
度 1400 MPa，導電率 20 %IACS）と同等以上の性能を有
する。

先行研究では，Cu-In 合金伸線加工材における結晶粒の
微細化は，合金の積層欠陥エネルギー（Stacking Fault 
Energy: SFE）が極めて低いことが要因だと推察されてい
るが，伸線加工に伴う銅合金の組織形成に SFE がどのよ
うに関与しているかに関しては未だ体系的な理解が得られ
ていない。そこで本稿では，純銅よりも低 SFE である
Cu-Zn，Cu-Al，Cu-In の 3 つの合金を対象に，伸線加工に
伴う組織変化や強度，導電性を評価し，これらに及ぼす
SFE の影響について議論する。ここで，添加元素として選
択した Zn，Al，In はいずれも，銅に固溶した際の比抵抗
上昇率が比較的小さく，導電材料として有望視されるもの
である 1,2）。これらの添加元素が銅に固溶した時の SFE は
図 2 のように報告されている 1,2）。

2.1　伸線加工に伴う組織の変化
純銅（純 Cu），Cu-5 at.% Al，Cu-5 at.% In（以後 at.%

を省略）の各試料は，純度 99.99% の Cu，Al，In の原料素
材を不活性ガス雰囲気中にて高周波溶解した後に銅製金型
に鋳込むことで，φ 15 mm の棒状鋳塊を作製した。また，
分析組成が Cu-5 Zn となる鋳塊（高純度化学㈱提供）から
φ 15 mm の棒材を切出した。これらを大気中，600 ℃に
て 24 h 均質化処理した後水中で急冷した。その後，冷間
溝ロール加工によりφ 3.0 mm の線材に加工した。これら
を大気中，550 ℃にて 10 min 焼鈍し，その後急冷した。伸
線加工に伴う組織および特性の変化を評価するため，各合
金線材の直径をφ 3.0 mm からφ 0.3 mm まで冷間ダイス
引抜伸線加工（以後，単に伸線加工）した。本稿では，伸
線加工における加工度を次式に表す真ひずみεで表す。

ε = 2 ln (d0/d)　　　　（1）
ここで，d0，d はそれぞれ伸線加工前後の棒材の直径で

ある。
焼鈍後（伸線加工前）の Cu-5 Zn，Cu-5 Al，Cu-5 In の

試料はいずれも Cu 固溶体単相であった。図 3 に伸線加工
前材（焼鈍材）と伸線加工材（ε = 0.8，4.6）の Cu-5 Zn，
Cu-5 Al，Cu-5 In の試料の粒界マップを示す。伸線加工前
材はいずれの試料も典型的な等軸粒再結晶組織であり，
EBSD（Electron backscatter diffraction）により測定した
平均結晶粒径は Cu-5 Zn では 15 μ m，Cu-5 Al で 10 μ m，
Cu-5 In で 8 μ m であった。また，各試料では焼鈍双晶が
見られた。焼鈍双晶は Cu-5 Zn，Cu-5 Al，Cu-5 In の順に
増えており，この順で SFE が低いことが示唆され，図 3

のデータと整合している。

純 Cu の伸線加工初期（ε = 0.8）材では変形双晶はほと
んどなく，すべり変形によるひずみの導入が見られた。こ

図 2　固溶強化型銅合金の固溶量に対する積層欠陥エネルギーの変化 1,2）

図 3　 （a）Cu-5 Zn，（b）Cu-5 Al，（c）Cu- 5 In合金の伸線加工に伴
う結晶粒界マップ。1: 伸線加工前（φ 3.0 mm），2: 加工度ε = 
0.8まで伸線加工（φ 2.0 mm），3: ε = 4.6まで伸線加工（φ
0.3 mm）。青線は小傾角粒界，赤線は双晶粒界，黒線は双晶以外
の大傾角粒界に対応する。
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れに対し，Cu-5 Zn，Cu-5 Al，Cu-5 In では，この順で変
形双晶が顕著になった。この結果は，SFE が低い合金ほど，
伸線加工初期で変形双晶の導入が促進されることと矛盾が
ない。強伸線加工材（ε = 4.6）では，いずれの合金でも
結晶粒の微細化が進行した。EBSD で解析される平均結晶
粒径は Cu-5 Zn では 1.1 μm，Cu-5 Al で 0.54 μm，Cu-5 
In で 0.25 μm であった。ただし，Cu-5 In では EBSD によ
り測定不可能な領域が目立つ。これは，結晶粒径が EBSD
の検出限界以下であることを暗示する。EBSD 測定不可能
領域の結晶粒径は透過型電子顕微鏡（TEM）を用いて 60
～ 80 nm と測定される（図 4）。また，粒界のほとんどが
結晶方位差 15°以上の大傾角粒界で形成される。低 SFE
合金伸線加工材では，伸線加工初期に高密度の変形双晶が
導入され，更なる伸線加工によって双晶粒界が変形を受け
て大傾角粒界へと変移していくため，結晶粒が微細化して
いくと説明できる。低 SFE 合金ほど変形双晶が多く導入
されたため，強加工によって結晶粒の微細化が顕著になる。

2.2　伸線加工に伴う強度，導電率の変化
図 5（a）に純 Cu，Cu-5 Zn，Cu-5 Al，Cu-5 In 伸線加工

材の導電率を示す。伸線加工前材の導電率は，純 Cu が
100% IACS，Cu-5 Zn が 57% IACS，Cu-5 In と Cu-5 Al は
26% IACS であった。各合金の導電率は伸線加工してもほ
ぼ一定とみなせる。これは，伸線加工により導入される転
位や双晶などの構造欠陥による導電率の低下は無視できる
ほど小さいことを示している。
図 5（b）に純 Cu，Cu-5 Zn，Cu-5 Al，Cu-5 In 伸線加

工材のビッカース硬さを示す。伸線加工前材のビッカース
硬さは，純 Cu が 57 HV，Cu-5 Zn が 65 HV，Cu-5 Al が
74 HV，Cu-5 In が 108 HV であった。純 Cu と比べた各合
金の硬さ増分は，原子サイズのミスフィットひずみに起因
する固溶強化と，結晶粒微細化強化で説明できる。いずれ
の合金でもビッカース硬さは伸線加工に伴い向上するが，

純 Cu，Cu-5 Zn，Cu-5 Al では加工度εが 1.0 程度で硬化
が飽和した。これに対し，Cu-5 In の硬さはε = 3.0 まで向
上し，その後ほぼ一定となった。その結果，高ひずみ領域
においては，Cu-5 In は他の Cu 合金よりも著しく硬かった。
図 6 に，純 Cu，Cu-5 Zn，Cu-5 Al，Cu-5 In の伸線加工

前材（ε = 0）と強伸線加工材（ε = 4.61）の応力－ひず
み線図を示す。伸線加工前の Cu の降伏応力σ y（0.2% 耐力）
は 85 MPa，Cu-5 Zn は 108 MPa，Cu-5 Al は 128 MPa，
Cu-5 In は 206 MPa であった。強伸線加工後のσ y は Cu
では 401 MPa，Cu-5 Zn では 598 MPa，Cu-5 Al では 770 
MPa，Cu-5 In では 1369 MPa であり，特に Cu-5 In では強
伸線加工による強度の増化が顕著であった。

図 4　 Cu-5 In合金伸線加工材（ε = 4.6（φ 0.3 mm））の縦断面透過
型電子顕微鏡像。 図 5　 純 Cu，Cu-5 Zn，Cu-5 Al，Cu-5 In合金線材の（a）導電率お

よび（b）ビッカース硬さの加工度εによる変化。

図 6　 純 Cu，Cu-5 Zn，Cu-5 Al，Cu-5 Inの伸線加工前材（ε = 0）
と強伸線加工材（ε = 4.6）の応力－ひずみ線図。
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2.3　強化機構
こ こ で は， 強 伸 線 加 工 に 伴 な う Cu-5Zn，Cu-5Al，

Cu-5In 合金の強化機構を考察する。強伸線加工材の強化は，
固溶強化，結晶粒微細化強化，転位強化，集合組織の影響
を積算したものと考える。以下，各々の強化機構の寄与を
推算する。ここでは，集合組織の影響は小さく無視できる
とした。

Cu-5 Zn，Cu-5 Al，Cu-5 In 合金の固溶強化量∆σ ss は伸
線加工前材にて，純 Cu と Cu-5 Zn，Cu-5 Al，Cu-5 In の
差分とみなせる。次に，結晶粒微細化強化量∆σ gb につい
ては，各合金の Hall-Petch の式に EBSD 解析から求めた結
晶粒径 d を代入し算出した。転位強化量∆σ dis は強伸線加
工材での降伏強度の実測値からの∆σ ss と∆σ gb，伸線加工
前の純 Cu の降伏応力σ o

Cu の差分に相当する。以上のよう
に求めた強化分の内訳を図 7 に示す。図 7 より，強伸線加
工に伴う強度増分は，∆σ ss の寄与は比較的少ないことが
確認される。また，低 SFE 合金ほど∆σ gb が増加すること，
および低 SFE 合金ほど∆σ dis よりも∆σ gb による強化の寄
与が大きくなることが示される。Cu-5 In 強伸線加工材で
高強度を示すのは，∆σ gb の寄与が約 600 MPa と非常に大
きいことが主要因であると考察する。

以上のように，等軸粒組織をもつ Cu-5 Zn，Cu-5 Al，
Cu-5 In の銅固溶体単相合金に対して強伸線加工を施し，
組織変化，強度および導電性を評価したところ，幾つかの
重要な知見が得られた。まず，これらの合金の積層欠陥エ
ネルギー（SFE）は，純 Cu，Cu-5 Zn，Cu-5 Al，Cu-5 In
の順に低くなることが確認された。SFE が低いほど，伸線
加工によって変形双晶が導入されやすくなり，さらに加工
を進めることで結晶粒の微細化が促進される傾向が見られ
た。導電率については，各合金とも加工による変化はほと
んどなく安定していたが，強度は SFE の低い合金ほど顕
著に向上した。特に Cu-5 In 合金では，結晶粒の微細化に
よる強化分が約 600 MPa に達し，降伏応力は 1369 MPa を
示した一方で，導電率は 26 %IACS と高い値を維持してお

り，強度と導電性の両立において優れた性能を示した。

3．ファイバー強化型 Cu-Ti合金線材

時効硬化型 Cu-Ti 合金は Ti 含有量 3.0 ～ 4.5 at.% の組成
のものが工業的に汎用されており，溶体化－時効のプロセ
スにより製造される。時効初期では，Cu 母相（過飽和固
溶体相）内で微細な準安定相β’ -Cu4Ti（正方晶）が高密
度に連続析出する 3-5）。時効中期以降では，微細β’ -Cu4Ti
の連続析出と競合して，粗大な板状の安定相β -Cu4Ti（斜
方晶）と Cu 相が積層したラメラ組織が結晶粒界から不連
続析出する 5）。時効終期では，ラメラ組織が試料全体を占
有するため微細β’ -Cu4Ti はみられなくなる。ここで，時
効硬化型 Cu-Ti 合金の高強度化は微細β’ -Cu4Ti の高密度
分散に起因するため，Cu-Ti 合金を強度重視の用途に使用
するときは，微細β’ -Cu4Ti が十分に分散し，ラメラ組織
が発達する前のいわゆる「ピーク時効」条件で調整するの
が常套となる。ピーク時効より過度に熱処理すると，板状
β -Cu4Ti を含むラメラ組織の発達にともない Cu 母相中の
平均固溶 Ti 量が低減するため導電率は向上するが，強化
に有効な微細β’ -Cu4Ti が低減するため著しい強度低下が
起こる。このような「過時効」条件はこれまで用途展開の
対象とされてこなかった。

本稿では，高強度－高導電性の Cu-Ti 合金線材の開発を
目指した事例 6,7）を紹介する。具体的には，今まで常套とし
て利用していた高強度 - 低導電性のピーク時効材でなく，
低強度 - 高導電性の過時効材を伸線加工に供したことを試
みた。つまり，過時効 Cu-Ti 合金でみられるラメラ組織は，
高張力鋼線の元材であるα -Fe/Fe3C 共析組織，および
Cu-Ag 線の元材で見られる Cu/Ag 共晶組織と類似する
8-10）。よって，フルラメラ組織を有する過時効材を伸線加工
すれば効率的な硬化が起こると推察した。ここでは，過時
効 Cu-Ti 合金を伸線加工して得られた線材の強度，導電性
および組織の変化について概要をまとめる。 

3.1　伸線加工にともなう組織の変化
化学分析組成が Cu-3.6 at.% Ti（以後 at.% を省略）とな

る直径 3.0 mm の棒材を出発材とした。棒材を 900 ℃で溶
体化後に急冷した後に，450 ℃でのピーク時効（時効時間：
24 h）および過時効（480 h）条件で等温時効した。これら
を冷間でのダイス伸線加工により直径 0.10 mm まで線引き
した。
図 8 に過時効 Cu-3.6 Ti 合金の伸線加工にともなう横断

面での組織変化を示す。伸線加工前材（φ 3.0 mm）では，
試料全体を板状β -Cu4Ti 相と Cu 相から構成されるラメラ
組織が占有する。ラメラ組織の配向はランダムで，β
-Cu4Ti 層の平均間隔は約 200 nm であった。これを伸線加
工していくと，加工度ε = 0.8（φ 2.0 mm）までにラメラ
組織の積層方向が伸線方向に対して垂直に揃う。更に伸線
加工すると板状β -Cu4Ti の厚さや間隔が徐々に減少し，
同時にβ -Cu4Ti が湾曲し始め，ε = 4.6（φ 0.30 mm）に

図 7　 加工度ε = 4.6（φ 0.3 mm）まで加工した Cu-5 Zn，Cu-5 Al，
Cu-5 In合金線材における，焼鈍純銅の降伏強さ（σoCu）を基準
とした固溶強化量（Δσss），結晶粒微細化強化量（Δσgb），転位
強化量（Δσdis）の見積もり。



Ｓ Ｗ Ｃ Ｃ レ ビ ュ ー10 Vol. 71 (2026)

なるとβ -Cu4Ti は数 10 nm 間隔で分断される。図 9 はε
= 4.6（φ 0.30 mm）の伸線加工材の縦断面 TEM 暗視野像
である。幅数 10 nm，長さ 1 μ m 以上の暗部がβ -Cu4Ti，
明部は Cu 母相に対応する。よって，板状β -Cu4Ti は伸線
加工によってファイバー状に形状変化することがわかる。
更に伸線加工すると，ファイバー状β -Cu4Ti は細径化し，
体積分率が減少していく。

3.2　伸線加工にともなう強度と導電率の変化
図 10 にピーク時効および過時効条件で等温時効した

Cu-3.6 Ti 合金を伸線加工したときの加工度にともなうビッ
カース硬さおよび導電率の変化を示す。ピーク時効材を伸
線加工したとき，加工初期で硬さは顕著に向上するが，そ
の後の硬化は緩やかになり，ε = 3.9（φ 0.40 mm）以降
では硬さ HV 325 でほぼ一定となる。一方，過時効材では，
伸線加工前は硬さは Hv 160 とピーク時効材よりも低い。
加工初期ではピーク時効材と同様に硬さは顕著に向上した

後，ε = 3.9（φ 0.40 mm）までは硬さは比較的緩やかに
なるが，それ以降での伸線加工では硬さは再び顕著に増加
し，ε = 6.8（φ 0.10 mm）以降ではピーク時効材を越える。

導電率に関しては，ピーク時効材では伸線加工前で 16% 
IACS であるが，伸線加工によって導電率は単調に減少し，
ε = 6.8（φ 0.10 mm）で 7% IACS となる。一方，過時効
材では伸線加工前で 30% IACS であり，ε = 0.8（φ 2.0 
mm）までの伸線加工により導電率は僅かに増加し 32% 
IACS になるが，それ以降の伸線加工により導電率は低下
していく。しかしながら，いずれの加工度でも過時効材の
導電率はピーク時効材よりも高い。

過時効 - 強伸線加工材（ε = 6.8（φ 0.1 mm））の降伏応
力，引張強さはそれぞれ 1155 MPa，1640 MPa であり，ピ
ーク時効材よりも高い。導電率は 20 %IACS でありピーク
時効材の 3 倍近い値となる。このように，過時効 - 強伸線
加工材では強度と導電性の双方ともピーク時効 - 強伸線加
工材より優れた線材が得られることが実証された。この特
性バランスは銅合金で最高レベルの Cu-Be 合金線材に匹敵
する。

3.3　実用化に向けた取組み（多段階過時効の適用）
ラメラ状組織をもつ過時効材を強伸線加工することで，

常套のピーク時効 - 伸線加工材の強度 - 導電率バランスを
凌駕した Cu-Ti 合金線材が作製できた。しかし，450 ℃で
の等温時効によってフルラメラ組織を得るのには 480 h の
時間を要するのは実践的に問題である。

高強度 - 高導電性 Cu-Ti 合金線材を作製するための元材
としては，（A）高強度化を達成するために高体積分率の板

図 8　 Cu-3.6 Ti合金過時効材の伸線加工に伴う縦断面の組織変化 
（走査型電子顕微鏡像）。明部：β -Cu4Ti。

図 9　 Cu-3.6 Ti合金過時効－伸線加工材（ε = 4.6（φ 0.30 mm））
の縦断面透過型電子顕微鏡像。銅母相（明部）の中にβ -Cu4Ti
（暗部）がファイバー状に分散する。

図 10　 Cu-3.6 Ti合金の伸線加工に伴う（a）ビッカース硬さ，およ
び（b）導電率の変化。伸線加工前の元材は，ピーク時効材（●），
450 ℃での等温過時効材（◆），600 ℃から 450℃までの多段
階過時効材（◇）。
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状β -Cu4Ti を有していること，（B）高導電率を担保する
ために母相中の固溶 Ti 量が十分低減されていることの 2
つが組織的な要件と考える。時効を高温で行えばフルラメ
ラ組織をもつ元材を短時間で得られるが，Cu-Ti 系状態
図 11,12）から鑑みれば，高温での時効は母相中の固溶 Ti 量
の増加を招く。よって，固溶 Ti 量を低下させるためには
低温時効で仕上げる必要がある。そこで，Cu-Ti 合金にお
ける等温相変態（TTT）線図 12）を参照にして 600 ℃ → 
550 ℃ → 500 ℃ → 450 ℃の多段階時効を試みた。
図 10 に多段階時効にともなう Cu-3.6 Ti 合金の導電率の

変化を示す。溶体化材の導電率は 4.8% IACS であったが，
600 ℃で時効すると 3 h で導電率は 12% IACS まで増加し
飽和する。これは，600 ℃時効での析出物生成が終焉し，
Cu 母相の固溶 Ti 量が平衡量まで減少したことを示唆する。
その後の 550 ℃では 3 h，500 ℃では 3 h，450 ℃では 12 h
後に導電率は飽和し，最終的に 450 ℃で 480 h 等温時効し
た試料と同じ値（30%IACS）となる。図 12 に多段時効材
の組織写真を示す。450 ℃等温時効材（図 8）と同様にラ
メラ組織が試料全体を占有している。
図 10 には多段時効材を伸線加工した時のビッカース硬

さ，導電率の変化をプロットする。ビッカース硬さ試験，
導電率の双方とも 450 ℃等温時効－伸線加工材とほぼ同じ
となった。このように，時効時間を 480 h から 21 h まで大
幅に短縮した多段階時効でも上記（A），（B）の 2 つの組
織的要件を満たしていれば，高強度 - 高導電性 Cu-Ti 合金
線材が作製可能であることを確認した。

上述の通り，実用的には敬遠されている過時効 Cu-3.6 Ti
合金を伸線加工に供し，高強度 - 高導電性の線材作製を試
みたところ，過時効処理により板状β -Cu4Ti と平衡状態
まで固溶 Ti 量を低減させた Cu 母相から構成されるラメラ

組織を全面に発達させた後に加工度ε = 6.8 以上の強伸線
加工を施すことで，ピーク時効－伸線加工材よりも強度と
導電性の両方が改善された合金線材を作製することができ
る。

現在は，合金組成や加工条件を制御することにより，図
13 に示すように，従来の Cu-Ti 合金線材の強度－導電性
バランスを凌駕し，Cu-Be 合金線材と同等以上の性能を示
すことを確認している。さらに製造工程の最適化，低コス
ト化，用途開発が進めば，Cu-Be 合金の代替材として実用
化される可能性が高いと期待する。

4．ま　と　め

本稿では，高強度導電線材の研究・開発事例として，低
積層欠陥エネルギー銅合金線材およびファイバー強化型
Cu-Ti 合金線材の 2 つのアプローチを紹介した。低 SFE 銅
合金では，伸線加工によって変形双晶が導入され，さらに
加工を進めることで双晶粒界が大傾角粒界へと変化し，顕
著な結晶粒微細化が進行する。この結晶粒微細化による強
化は，固溶強化や転位強化を凌駕する寄与を示し，Cu-5 In

図 11　 Cu–3.6 at.% Ti合金溶体化材を 600 ℃，550 ℃，500 ℃，
450℃で多段階時効したときの導電率の変化

図 12　 Cu–3.6 at.% Ti合金溶体化材を 600 ℃，550 ℃，500 ℃，
450℃で多段階時効したときの横断面走査型電子顕微鏡像。

図 13　 Cu-（2.7～ 4.3）at.% Ti合金過時効－伸線加工材および各種
銅合金の引張強度と導電性の関係。
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合金では高強度と高導電性の両立が実現された。導電線材
の開発において，SFE が重要なパラメーターの一つである
ことが再確認された。一方，Cu-Ti 合金においては，従来
敬遠されていた過時効材を積極的に活用し，ラメラ組織を
ファイバー状に変形させた元材を伸線加工することで，従
来材（ピーク時効材）よりも高導電性かつ高強度な線材を
得ることを示した。合金組成や製造工程を最適化すれば，
銅合金の中でも最高峰の強度レベルを持つ線材群の製造が
実現される。

以上の成果は，従来の材料設計の枠を超える新たなアプ
ローチであり，今後の高性能導電線材の開発において重要
な指針となる。今後は，さらなる合金設計の最適化，加工
プロセスの高度化に加え，実用化に向けたコストおよび環
境面での検討が求められる。
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