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Zur Existenz einer Phase Co3A1 vom Cu3Au-Strukturtyp 
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Abstract 

Phase equilibria in the binary system CoAl  were investigated at concentrations between 25 and 32 at.% Al. 
Neither a stable nor a metastable phase Co3AI isotypical with Cu3Au was found by means of heat treatment or 
splat cooling techniques. Oxidation of powdered alloys yielded a cubic primitive phase, cP, a=3.6552(2) /~, 
observed in earlier investigations. The structure of this compound Co3AIO x is of the partially filled perovskite 
type. Comparing the average 3d electron densities of quasi-homologous phases, the possibility of the existence 
of a high pressure phase Co3Al(p ) with Cu3Au structure is discussed. 

Zusammenfassung 

Im Konzentrationsbereich yon 25 bis 32 At.% Al wurden im System CoAl konstitutionelle Untersuchungen 
durchgefiihrt. Es konnte weder eine stabile noch eine durch splat cooling herstellbare metastabile Phase Co3AI 
vom Cu3Au-Strukturtyp gefunden werden. Durch Oxidation pulverisierter Proben wird die Existenz einer bereits 
frtiher beobachteten kubisch primitiven Phase, cP, a=3,6552(2) ]k best/itigt. Die Struktur dieser Verbindung 
Co3AlOx wird dem teilweise aufgefiillten Perowskit-Typ zugeordnet. Die M6glichkeit, dab eine Hochdruckphase 
Co3AI(p ) durch Hochdrucksynthese hergestellt werden k6nnte, wird unter dem Gesichtspunkt der mittleren 3d- 
Elektronendichten quasihomologer Phasen diskutiert. 

1. Einleitung 

Das Phasendiagram Co-A1 [1-3] weist im Bereich 
des Molenbruchs XA~ = 0 bis 0,50 folgende Phasen auf: 
e-Co (Mg-Typ), den Mischkristall a-Co(A1) (Cu-Typ) 
und die intermetallische Verbindung CoAl vom CsC1- 
Typ [4]. W~ihrend im e-Co Aluminium kaum 16slich ist 
[4], nimmt der Mischkristall c~-Co(A1) Aluminium bei 
1400 °C bis zum Molenbruch XA~=0,16 auf [5]. Durch 
rasche Abktihlung der Schmelze kann die metastabile 
L6slichkeitsgrenze des Mischkristalls a-Co(Al) bis zum 
Wert von XAl=0,185 ausgedehnt werden [6]. Die Ab- 
hangigkeit der Gitterparameter vom Molenbruch im 
Homogenit~itsbereich des Mischkristalls a-Co(A1) wurde 
an splat-cooling-Proben [6] bzw. an bei 900 °C wfir- 
mebehandelten Proben [7] gemessen. 

Eine metastabile kubische Phase a '  wurde in ko- 
baltreichen Legierungen bei langsam ablaufender Pha- 
senumwandlung a-Co(A1) --* e-Co + CoAl von Bradley 
und Seager beobachtet [4]. Pearson [8] vermutet, dal3 
diese metastabile Phase die St6chiometrie Co3AI hat 
und zum Cu3Au-Typ isotyp ist. In einem gr613eren 
Konzentrationsbereich fand Edwards diese a '-Phase 
bei seinen r6ntgenographischen Untersuchungen im 

System Fe-Co-A1 [9]. Eine Legierung Co72,5A127,5 wies 
diese Phase mengenmfil3ig ausreichend auf, so dab die 
Bestimmung der Gitterparameter und der Struktur 
durchffihrbar war. Danach handelt es sich um eine zu 
Cu3Au isotype Phase Co3A1, a=3,6507 ~.  Edwards 
wermutet, dal3 diese Phase bei Temperaturen unterhalb 
von 525 °C stabil ist [9]. 

Jiingere r6ntgenographische Untersuchungen yon Ni- 
kolin und Schewtschenko anderseits zeigen, dal3 im 
Bereich des Molenbruchs XA~=0,04 bis 0,16 vier me- 
tastabile martensitische langperiodische polytype 
Phasen existent sein sollten [10]. In zusammenfassenden 
Kompendien [11-15] werden nur einige der angefiihrten 
Ver6ffentlichungen [4, 9, 10] erw~ihnt. 

Die vorliegende Untersuchung geht der Frage nach, 
ob eine stabile oder durch splat cooling herstellbare 
metastabile Phase Co3A1 existent ist. Diese Fragestel- 
lung ist in Bezug auf die Stabilitfit der zu Ni3A1 homo- 
logen und quasihomologen bin~iren und ternfiren Phasen 
von Bedeutung [16]. 

2. Experimentelle Methoden 

Die Legicrungen wurden aus Elementen folgender 
Reinheit hergestellt: Kobalt 99,9% (Ventron) und Alu- 

Elsevier Sequoia 



246 M. Ellner et al. / Co3AI vom Cu~4u-Strukturtyp 

minium 99,999% (Ventron). Die Elemente (Gesamt- 
einwage ca 3g) wurden in einem Induktionsofen unter 
Argon-Atmosph/ire (Messer-Griesheim 5.0) erschmol- 
zen. Da die anschliel3ende Gewichtskontrolle bei allen 
Proben vernachl~issigbare Differenzen im Vergleich zur 
Einwage ergab, wurde auf eine chemische Analyse 
verzichtet. Alle Reguli wurden in Silicaampullen, die 
mit einem Argon-Restgasdruck von einigen mbar gefiillt 
waren, homogenisiert. Die Homogenisierung erfolgte 
bei 850 °C (3 Tage). Die Homogenitfit der Proben 
wurde r6ntgenographisch und metallographisch kon- 
trolliert. Teile der Reguli wurden in einer Achat- 
Kugelmtihle pulverisiert und zur weiteren W/irmebe- 
handlung in evakuierte Silicar6hrchen eingeschmolzen. 
Es wurden folgende W/irmebehandlungen der pulveri- 
sierten Legierungen durchgefiihrt: 

1330 °C 20 min 700 °C 35 d 
1000 °C 1 h 600 °C 50 d 
850 °C 1 d 500 °C 50 d 

Alle Wfirmebehandlungen wurden durch schnelles Ein- 
werfen der Ampullen in Wasser abgebrochen. 

Die splat-cooling-Pr~paration wurde in einer Dreh- 
fltigel-Apparatur mit Bornitrid-Tiegeln durchgefiihrt 
[17, 18]. Zur Herstellung von splat-cooling-Proben wur- 
den kleine Stticke der wfirmebehandelten Reguli ver- 
wendet. Die Abkfihlungsgeschwindigkeit betrug 106-101° 
K s -1 [19]. 

Zur Ermittlung der Phasengleichgewichte sowie zur 
Vermessung der Gitterparameter wurden Guinierauf- 
nahmen (Enraf-Nonius-Kamera FR 552) unter Ver- 
wendung von CoKal-Strahlung durchgeftihrt. Gui- 
nieraufnahmen, die zur Vermessung von Gitter- 
parametern verwendet wurden, waren mit Silizium 
geeicht. Die Lage der Beugungslinien wurde mit einem 
Abbe-Komparator (Optik-Zeiss-Jena) gemessen. Zur 
Verfeinerung der Gitterparameter durch die Methode 
der kleinsten Fehlerquadrate sind alle beobachtbaren 
Reflexe verwendet worden. 

3. MeBergebnisse 

Guinieraufnahmen der pulverisierten, bei 1330 °C 
(20 min) w~irmebehandelten Proben Co75Alz5... 
Co68A132, zeigten Beugungslinien von CoAl (CsC1-Typ) 
einphasig. Dagegen wiesen Guinieraufnahmen von den 
bei 1000 °C (1 h) bzw. 850 °C (1 d) wfirmebehandelten 
Legierungen Phasengleichgewichte von a-Co(A1) und 
CoAl auf; metallographische Untersuchungen konnten 
das Ergebnis der r6ntgenographischen Phasenanalyse 
best/itigen. Diese Beobachtungen stimmen mit den im 
Phasendiagramm [1-3] dargestellten Phasengleichge- 
wichten iiberein. Eine 1/ingerfristige W/irmebehandlung 
von pulverisierten Legierungen (35 Tage und l~inger) 

lieferte dagegen Gleichgewichte yon drei Phasen. Neben 
ot-Co(Al) und CoAl wurden Beugungslinien einer ku- 
bisch primitiven Phase (cP) beobachtet. 

Eine Gitterparametervermessung der Probe Co75Alz5 
(Regulus 3 d 850 °C, Wasserabschreckung; Pulver 50 
d 500 °C, Wasserabschreckung) ergab den Wert 
a = 3,6552(2) /~. Das Ergebnis der mit Hilfe von Gui- 
nieraufnahmen durchgeftihrten Phasenanalyse der Le- 
gierungen mit einer Zusammensetzung xA~=0,25 bis 
0,32 zeigt Tabelle 1. In den Guinieraufnahmen der 
splat-cool ing-Proben C07zAlz8 , Co74A126 und Co75Alz5 
wurden Beugungslinien von CoAl, o~-Co(Al) und ferner 
die der kubisch primitiven Phase beobachtet. 

4. Diskussion 

Der in der vorliegenden Arbeit ermittelte Gitter- 
parameter der kubisch primitiven Phase stimmt mit den 
Angaben yon Edwards [9] gut iiberein; auffallend ist 
allerdings der Wert des Gitterparameters. In Abb. 1 
sind die der frtiher ver6ffentlichten Arbeiten [6, 7] 
entnommenen Gitterparameter des Mischkristalls a- 
Co(A1) in Abh~ingigkeit vom Molenbruch gezeigt. Die 
Mel3werte a =3,6552(2) /~ bzw. a =3,6507 ~ [9], die 
einer hypothetischen Phase Co3A1 vom Cu3Au-Typ 
(cP4) entsprechen k6nnten, liegen weit oberhalb der 
Geraden, die die Abh/ingigkeit des Gitterparameters 
vom Molenbruch ftir die Phasen der Cu-Familie (d.h. 
Cu- und Cu3Au-Typ) darstellt. Die Linearit/it der Ahfin- 
gigkeit der Gitterparameter in den Homogenit~itsbe- 
reichen der zur Cu-Familie zugeh6rigen Phasen wurde 
fiir Systeme mit 13bergangsmetallen einerseits und den 
Elementen der B-Gruppen anderseits festgestellt [7, 
20-221 . 

In Abb. 2 ist nach Angaben der Lit. 7 und 23-27 
8 das mittlere Atomvolurnen in Abh~ingigkeit vom Mo- 
lenbruch (V A =f(xA0) ffir die Phasen des Systems C o A l  
aufgetragen. Das mittlere Atomvolumen der kubisch 
primitiven Phase wurde unter der Annahme berechnet, 
dab die Anzahl der Atome je Elementarzelle N z=  4,0, 
d.h V a = 12,20/~3 ist. 

Diese Annahme ist indessen nicht zutreffend, weil 
das mittlere Atomvolumen ftir eine solche dichtgepackte 
Phase vom Cu3Au-Typ (Koordinationszahl 12) sogar 
gr613er w~ire, als das mittlere Atomvolumen der struk- 
turell lockerer aufgebauten zu CsC1 isotypen Verbin- 
dung CoAl (Koordinationszahl 8). Man mul3 daher 
annehmen, daft die a'-Phase keine bin~ire, sondern 
eine tern~ire Phase ist, die durch Sauerstoff stabilisiert 
wird. 

Die Besetzung von oktaedrischen Lficken in den 
Phasen der Cu-Familie durch interstitielle Atome wie 
Kohlenstoff und Stickstoff ist seit langem bekannt: 
Fe3A1C,, a = 3,727...3,787/~, [29-31], Co3A1Cx, a = 3,70 
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TABELLE 1. Ergebnisse der r6ntgenographischen Phasenanalyse an Legierungen Co75AI25...Co6sA13z (Guinieraufnahmen mit CoKal- 
Strahlung) 

Co68A132 R:850 °C, 3 d.P:1330 °C, 20 rain CoAl 
Co72A128 R:850 °C, 3 d.P:1330 °C, 20 min CoAl 
COTsA12s R:850 °C, 3 d.P:1330 °C, 20 rain CoAl 
Co6sA132 R:850 °C, 3 d.P:1000 °C, 1 h C o A l + a - C o  
Co70A130 R:850 °C, 3 d.P:1000 °C, 1 h CoAl +a -Co  
Co72AI2s R:850 °C, 3 d.P:1000 °C, 1 h C o A l + a - C o  
Co74A126 R:850 °C, 3 d.P:1000 °C, 1 h C o A l + a - C o  
Co75A1~ R:850 °C, 3 d.P:1000 °C, 1 h C o A l + a - C o  
Co6sA13/ R:850 °C, 3 d.P:850 °C, 1 d C o A l + a - C o  
Co70A130 R:850 °C, 3 d.P:850 °C, 1 d C o A l + a - C o  
Co72AIes R:850 °C, 3 d.P:850 °C, 1 d C o A l + a - C o  
Co74Alz6 R:850 °C, 3 d.P:850 °C, 1 d C o A l + a - C o  
Co75A125 R:850 °C, 3 d.P:850 °C, 1 d C o A l + a - C o  
Co68A132 R:850 °C, 3 d.P:700 °C, 35 d CoAl + a-Co +Co3A10 x 
Co70Al30 R:850 °C, 3 d.P:700 °C, 35 d CoAl + a-Co + Co3AIOx 
Co72AI2s R:850 °C, 3 d.P:700 °C, 35 d CoAl +a -Co  + Co3A1Ox 
Co74A126 R;850 °C, 3 d.P:700 °C, 35 d CoAl +a -Co  + Co3AlOx 
Co75A1~ R:850 °C, 3 d.P:700 °C, 35 d CoAl + a-Co + Co3A1Ox 
Co68A132 R:850 °C, 3 d.P:600 °C, 50 d CoAl + a-Co + Co3A10 x + E-Co 
Co70A130 R:850 °C, 3 d.P:600 °C, 50 d CoAl + a-Co + Co3AIOx + e-Co 
Co72Alzs R:850 °C, 3 d.P:600 °C, 50 d CoAl + a-Co + Co3AIOx + e-Co 
Co74A126 R:850 °C, 3 d.P:600 °C, 50 d CoAl + a-Co + Co3AIOx + e-Co 
Co75AIz5 R:850 °C, 3 d.P:600 °C, 50 d CoAl + a-Co + Co3AIO x + e-Co 
Co68A131 R:850 °C, 3 d.P:500 °C, 50 d CoAl +a-Co+Co3A1Ox+ e-Co 
Co70A130 R:850 °C, 3 d.P:500 °C, 50 d CoAl + a-Co + Co3A10 x + ~>Co 
Co72A128 R:850 °C, 3 d.P:500 °C, 50 d CoAl + a-Co + Co3AlOx + e-Co 
Co74Al26 R:850 °C, 3 d.P:500 °C, 50 d CoAl + a-Co + Co3A1Ox + e-Co 
COTsAIz5 R:850 °C, 3 d.P:500 °C, 50 d CoAl + a-Co + Co3AlOx + e-Co 
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Abb. 1. Abh/ingigkeit des Gitterparameters a vom Molenbruch 
und der Gitterparameter der Phase a': a-Co (* ) ,  Lit. 15; a- 

Co(Al) (<~), Lit. 7; a ' -Phase  (X), Lit. 9; a ' -Phase  (A), diese 
Arbeit. 

/k [31], Ni3A1Cx, a=3,62 ~ [31] bzw. Ni3A1Nx, a =3,80 
[32]. Eine statistische Besetzung der Punktlage (b) 

(Raumgruppe Fm3m) durch Sauerstoffatome ist im 
Falle des a-Cu(A1) Mischkristalls nicht nur aus Griinden 
der Atomgr6Be denkbar, sondern beziiglich des Che- 
mismus auch sehr wahrscheinlieh. Das im Vergleich 
zum stabilen quasihomologen Ni3A1 vorhandene Defizit 
an d-Elektronen wird im a-Co(A1) Mischkristall durch 
Sauerstoffatome kompensiert. Wenn keine statistische 
Besetzung, sondern die vollst/indige Besetzung der 

Punktlage (b) erfolgt, wiirde eine Perowskit-Struktur 
vorliegen. Der a'-Phase soll deswegen die Formel 
Co3A1Ox zugeschrieben werden. 

Die analoge Verbindung Co3A1Cx weist bei x=0,59 
den Gitterparameter a=3,70 /~ auf. Da interstitiell 
gel6ster Kohlenstoff die Struktur weit weniger aufweitet 
als interstitiell gel6ster Sauerstoff und der Gitterpara- 
meter f/Jr Co3A1Ox mit a = 3,66 ~ kleiner ist als der 
von CoAICx, kann vermutet werden, dal3 Kir CoA10~ 
der Wert x<0,5 ist. Die Tatsache, dal3 in der vorlie- 
genden Untersuchung die perowskitartige a'-Phase erst 
bei lfinger andauernder Wfirmebehandlung auftritt, 
w/ihrend sie bei kurzer W/irmebehandlung nicht beo- 
bachtet wurde (vgl. Tabelle 1), ist als Folge der Oxi- 
dationskinetik zu verstehen. 

Die Existenz einer metastabilen Phase Co3A1 yore 
Cu3Au-Typ is trotz der vorliegenden Untersuchungen 
keinesfalls ausgeschlossen. Die beiden quasihomologen 
Metalle Kobalt und Nickel unterscheiden sich allein 
in ihrer 3d-Elektronenkonfigurati0n. Die mittlere 3d- 
Elektronendichte f/Jr Ni3A1 (Cu3Au-Typ) betrfigt 
Dd=0,661 3d-el ~-3 .  Der Wert des Gitterparameters 
einer hypothetischen metastabilen Phase Co3A1 yore 
Cu3A1-Typ, wie sie durch Extrapolation aus Abb. 1 
erh/iltlich ist, diirfte a-~ 3,558 ~ betragen. Dies ent- 
spricht einer mittlerer 3d-Elektronendichte Dd=0,599 
3d-el ~ -3 .  Man kann annehmen, dab die im Vergleich 
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Abb. 2. Abhgngigkeit des mittleren Atomvolumens I rA vom Mo- 
lenbruch f~ir das bin~ire System CoAl .  a-Co und A1 (*),  Lit. 
15; a-Co(A1) (O), Lit. 7; CoAl (CsCl-Typ) (O), Lit. 23, bzw. 
(O), Lit 24 bzw. (A), Lit. 25; Co2A15 (Co2A15-Typ) (~), Lit. 26; 

Co4Al14 (X), Lit. 27; CoAl9 (CoA19Typ) (×) ,  Lit. 28. 

zu NiaA1 etwas niedrigere extrapolierte mittlere 3d- 
Elektronendichte v o n  C075A125 durch eine Kompression 
des Materials erh6ht wird. Demzufolge diirfte eine 
metastabile Hochdruckphase Co3Al(p) vom Cu3Au-Typ 
existieren. 
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