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铁电陶瓷的电卡效应及其应用 
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摘  要：电卡效应通过电场诱导极性材料的相变和偶极子取向，进而引起材料的熵变和温变、控制材料的吸、放热过程，可

用于热搬运和制冷。电卡制冷无须危害环境的制冷剂，且具有效率高、体积小和重量轻的特点，可为节能环保制冷技术的实

现提供新的解决方案。铁电材料电卡效应的增强是电卡制冷走向实用的关键。铁电陶瓷极化率高、相结构丰富且调控方法多

样，在电卡效应研究中备受关注。本工作介绍了基于不同材料体系的铁电陶瓷薄膜、块体和多层厚膜的电卡效应，讨论了电

卡性能与材料配方、相变行为和微结构间的内在联系，归纳了材料电卡效应的调控方法。最后，对铁电陶瓷的未来研究进行

了展望。 
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Electrocaloric Effect of Ferroelectric Ceramic and Its Application 
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(School of Optical and Electronic Information, Huazhong University of Science and Technology, Wuhan, 430074, China) 

 
Abstract: Electrocaloric effect, i.e., the entropy and temperature changes arising from phase transition and dipole orientation induced 
in electric fields, can realize heat transport and refrigeration. The electrocaloric cooling eliminates the use of environmentally harmful 
coolants, possesses high cooling efficiency, small size and low weight as a promising environmental-friendly and high-efficiency 
cooling. One key point for electrocaloric cooling toward practical cooling is to enhance the performance of the electrocaloric effect of 
ferroelectrics. Ferroelectric ceramics have attracted much attention due to their high polarization, rich phase structures and variety of 
regulation methods. In this review, we introduced the electrocaloric effect of ferroelectric ceramic thin films, bulks and multilayer 
thick films with various compositions, and discussed the internal relations among electrocaloric effect, compositions, phase transition 
behaviors and microstructures. Furthermore, we concluded the modulation approaches of the electrocaloric effect of ferroelectric 
ceramics, and gave the future development of electrocaloric materials.  
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制冷技术被广泛应用于军事(大功率武器的制

冷)、工业(工业设备的正常运转)、医疗(药品的存储)
和日常生活(空调降温与食品的保鲜)等领域，其技

术的发展关系到国家安全、国民经济和社会发展[1]。

目前制冷多依赖压缩机技术，而压缩机制冷无法摆

脱氢氟碳化物(HFCs)制冷剂的使用。HFCs 属于《联

合国气候变化框架公约》管控气体，该气体的温室

效应潜能(GWP)大于 1 000，温室效应高于 CO2 气体 
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(CO2 体 GWP 值为 1)3 个数量级[2]。据预测，到 2050
年，HFCs 气态制冷剂的直接 CO2 排放当量将达到

CO2 总排放量的 45%[3–4]。故压缩机制冷技术对

HFCs 的过分依赖会加剧全球变暖。再者，2019 年，

在美国的家庭用电中有 25%的电能被用于制冷，制

冷电能消耗巨大。家用制冷中发挥重要作用的空调

和冰箱也主要基于压缩机制冷，该制冷方式效率低

(效能比约为 3%)，会造成大量电能的损耗[5]。此外，

压缩机体积大，重量重，无法满足集成电路芯片的

局域制冷。因此开发体积小，重量轻的新型高效环

保制冷技术非常重要。 
新型制冷技术包括热电(TE)、磁卡(MC)，电卡

(EC)、弹卡(eC)和压卡(BC)等制冷技术。其中，基

于 Peltier 效应的热电制冷器件已经商业化应用，但

它能耗高(效能比约为 1%)，使用受限[6–8]。卡效应

制冷技术(MC[9–10]，EC[11–12]，eC[13–14]和 BC[15–16]，

是一种利用固态相变过程中潜热变化实现制冷的技

术。这种固态相变的过程可分别通过磁场，电场，

单轴应力和等静压力进行诱导。其中靠电场驱动的

电卡制冷无需危害环境的制冷剂，且具有能耗低、

体积小和重量轻的特点，被认为是一种非常具有发

展潜力的高效固态制冷技术。 
电卡制冷是基于电卡效应。该效应通过电场诱

导极性材料偶极子翻转来调控自身温度[12](图 1a)，
并且利用电压变化过程中产生的吸、放热行为进行

热搬运实现制冷[17](图 1b)。图 1a 为在 Brayton 循环

中装载电卡材料的电卡元件进行热搬运的 4 个阶

段。当铁电体处于阶段 1 时，此时外部施加电场为

0(E = 0)，铁电材料内部的电偶极子随机排列。当由

阶段 1 向阶段 2 过渡时，外部开始施加电场(E > 0)，
模块内部铁电材料中的偶极子开始沿电场方向取向

排列。此时电卡元件在绝热条件下快速升温，熵值

保持不变。接着，在阶段 2 到阶段 3 过程中，电场

保持不变，电卡模块与热端相接触，并向热端释放

热量，此时电卡材料的温度和熵值同时降低。然后

在阶段 3 到阶段 4 过程中，去除电场，模块内铁电

材料偶极子重新回到无序状态，此时处于绝热状态，

未与外界产生热量交换，因此熵值仍然保持不变，

电卡元件的温度降低。最后，在阶段 4 到阶段 1 过

程中电卡模块和冷端相接触并吸收冷端处的热量，

此时元件自身的温度和熵值同时增加，系统回到最

初的状态。[12]卡制冷量的大小部分取决于偶极子翻

转过程中极化强度的变化程度，因此在强极性的铁

电电介质中更易产生较大的电卡温变值(∆T )。 

 
(a) Schematic of a caloric-cooling cycle in an EC element[12] 

 
(b) Schematic diagram of EC element transport heat[17] 

图 1  电卡元件冷热循环原理图和和电卡元件热搬运示意

图[12,17] 
Fig. 1  Schematic of a caloric-cooling cycle and the heat 

transport in an EC element[12,17] 

以往的研究中，铁电单晶[18–23]，铁电有机聚合

物[24–28]和铁电陶瓷均具有较好的电卡性能。这其中

铁电陶瓷材料由于相结构丰富、商用制备工艺成

熟，成为电卡领域的研究热点。陶瓷材料按厚度可

划分为薄膜，块体和厚膜材料，三者的电卡性能各

有特点。 
铁电陶瓷电卡材料的研究兴起于 20 世纪 60 年

代，当时研究者们主要针对 SrTiO3
[29–30]，BaTiO3 

(BT)[31]，Pb(Zr0.65Ti0.35)O3
[32]等陶瓷块体中相变和电

卡效应之间的关系进行研究。由于当时陶瓷制备和

电卡测试技术有限，块体陶瓷的加压普遍低于     
20 kV·cm–1，使得陶瓷电卡材料的研究受限，电卡

温变值难以超过 1.00 K。到 20 世纪末，Pb(Sc0.5Ta0.5) 
O3(PST)[33]，Pb(Sc0.5Nb0.5)O3

[34]及二者的固溶体[35]

开始被广泛研究，尤其是高有序度的 PST 在 286 K、

25 kV·cm–1 电场下，场致相转变(Fm3m–R3m)带来较

大潜热，使得该材料可产生 1.3~1.5 K 的温变。然而
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即便达到 1.50 K 的温变，电卡制冷离实用仍有较大

差距[33]。2006 年，研究者制备了 PbZr0.95Ti0.05O3铁

电陶瓷薄膜，在 480 kV·cm–1 电场下获得了 12.00 K
的温变[36]。这一重大发现引起了制冷领域研究者们

的强烈兴趣，同时也点燃了电卡制冷走向实用的希

望。继薄膜之后，研究者们开始把研究的焦点转向

厚膜陶瓷，尤其是以厚膜为基础的多层陶瓷电容器

(MLCC)，以求保持较大制冷温变的同时获得更大的

有效制冷体积，从而在电卡制冷过程中吸收更多的

热量。2010 年，研究者制备了 BaTiO3 电卡 MLCC，
该材料可耐受 800 kV·cm–1 电场，并在 353 K 下产生

了 7.10 K 的温变，展现出巨大制冷潜力[37]。除此之

外，近 10 年，随着各国一系列限制或禁止含铅材料

使用的法令，如日本的《家用电子产品再生法》，欧

盟的《电子电器设备之危害物质限用法令》等，使得

除 BaTiO3 之外的其他无铅铁电陶瓷(Bi0.5Na0.5TiO3 

(BNT)基[127–135]，K0.5Na0.5NbO3(KNN)基[138–144])的电

卡效应也开始被广泛研究。铁电陶瓷逐渐成为电卡

制冷领域研究的核心材料之一。 
表 1 为部分薄膜、块体和 MLCC 陶瓷的电卡性

能，通过三者性能间的对比，可方便读者对陶瓷电

卡制冷有一个初步的认识。后续本工作将依次对这

3 种铁电陶瓷的电卡性能进行介绍，并详细归纳它

们各自电卡性能的提升方法。 

表 1  铁电陶瓷电卡性能对比表 
Table 1  Electrocaloric Performance comparison of ferroelectric ceramic 

EC materials Form T/K |ΔT|/K ΔE/(kV·cm–1) |ΔT/ΔE|/(K·cm·kV–1) Method Reference 

0.75Bi1/2Na1/2TiO3–0.25SrTiO3 Ceramic 333 1.64 50 0.033 Indirect [132] 

0.94(Na0.5Bi0.5)TiO3–0.06BaTiO3 Ceramic 343 1.10 40 0.028 DSC [129] 

(Ba0.75Sr0.25)(Zr0.15Ti0.85)O3 Ceramic 298 1.95 50 0.039 Th [124] 

Ba(Zr0.2Ti0.8)O3 Ceramic 312 4.50 145 0.031 Th [80] 

0.97K0.5Na0.5NbO3–0.03LiSbO3 Ceramic 345 3.33 40 0.083 Indirect [82] 

Pb0.85La0.1(Zr0.65Ti0.35)O3 Ceramic 300 1.50 100 0.015 Indirect [87] 

0.9Pb(Mg1/3Nb2/3)O3–0.1PbTiO3 Ceramic 300 1.50 115 0.013 Indirect [160] 

Na0.5Bi0.5(Ti0.97W0.01Fe0.02)O3 Thin Film 416 56.00 2 692 0.021 Indirect [70] 

PbZr0.95Ti0.05O3 Thin Film 495 12.00 480 0.025 Indirect [36] 

Pb0.97La0.02(Zr0.65Sn0.3Ti0.05)O3 Thin Film 465 20.70 143 0.145 Indirect [60] 

0.93Pb(Mg2/3Nb1/3)O3–0.07PbTiO3 Thin Film 298 9.00 723 0.012 Indirect [47] 

BaTiO3 MLCC 353 7.10 800 0.009 DSC [37] 

Pb(Sc0.5,Ta0.5)O3 MLCC 330 5.50 290 0.018 IR [40] 

PbSc0.5Ta0.5O3 MLCC 300 2.50 108 0.023 Th [111] 

0.9Pb(Mg1/3Nb2/3)O3–0.1PbTiO3 MLCC 380 2.70 288 0.009 TC [152] 

T represents the test temperature; |ΔT/ΔE| stands for electrocaloric strength,reference stands for literature reference,direct testing method: Thermocouple (TC),  
  Infrared temperature sensor (IR), Differential scanning calorimeter (DSC), Thermometer (Th). 
 

1  铁电陶瓷薄膜的电卡效应 
电卡效应的测试方法分为 2 种：直接法和间接

法。直接法，即通过温度传感器(如热敏电阻或热电

偶(TC)[38]，红外温度传感器(IR)[39–40]等)，热流传感

器 [25,41]，差式扫描量热仪 [20,42](DSC)以及测温计

(Th)[80,111,124]等传感器或仪器直接测量出材料在电场

作用下的温变和熵变的方法。该类方法可直接提供较

可靠的电卡温变和热量变化数据。但是目前运用直接

法对薄膜的电卡效应进行探测依然较为困难。因此，

针对铁电薄膜的电卡测量大多仍采用间接法。在绝热

条件下的非应变系统中，由 Maxwell 关系推导出的

间接法计算∆T 和等温熵变(∆S )的公式如下所示： 

2
1

1 ( ) dE
EE

E

T PT E
C T


   


                (1) 

2
1

1 ( ) dE
EE

PS E
T


   


                   (2) 

其中：E1 和 E2 分别为初始电场和最终电场；T 为测 

试温度；CE为比热容； ( )E
P
T



为在恒定电场下的热 

释电系数。当T 经间接法计算为正值时，材料具有

正电卡效应，而为负值时，则具有负电卡效应。一

般正电卡效应存在于铁电材料(偶极子未加电场时

无序排列)中，当外部加压时，内部偶极子从无序向

有序变化，熵值减小，材料放热。而负电卡效应存

在于反铁电材料(内部偶极子反向平行排列)中，在
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加压时，内部偶极子会由有序状态变为无序状态此

时熵值增加，材料吸热 [49]。2006 年，研究者对

PbZr0.95Ti0.05O3 薄膜的研究中便使用间接法计算薄

膜电卡效应，获得了 12.00 K 温变[36]。如间接法公

式所示，提高电卡性能的重要条件是提高材料的抗

击穿场强。而材料自身的抗击穿场强(Eb)和厚度(h)
之间的关系又可以表示为[43]： 

0.39
bE h (kV·cm–1)                    (3) 

由于陶瓷薄膜的厚度普遍低于 1.0 μm，所以较之于

块体和厚膜，薄膜可通过更高的电场来激发较大的

电卡效应。 
目前，提升薄膜电卡性能最直接的手段是通过

改变薄膜组分来调控相结构。例如在 (1–x)Pb 
(Mg1/3Nb2/3)O3–xPbTiO3(PMN–xPT)薄膜陶瓷中，通

过调控 PbTiO3(PT)的含量，便可在特定电场和温度

下诱导出 PMN–xPT 材料的二相共存(图 2 中除

B-ICP 线段剩下的橙色区域，其中 B 点代表零电场下

的三相共存点，ICP 代表不变临界点)和三相共存(图
2 中的 B-ICP 线段)区域，其中 B-ICP 线段上的三相

共存区域相比于其他区域相结构种类更多且各相之

间转变的能量更低，有利于产生较大的电卡效应[44]。

据此研究者们围绕二相共存和三相共存区域，对多个

PMN–xPT 薄膜组分(0.67PMN–0.33PT[45]，0.9PMN– 
0.1PT[46]，0.93PMN–0.07PT[47])的相转变行为和电卡

性能进行了研究。除 PMN–xPT 外，组分调控相结

构的方法也常出现在 PbZrxTi1–xO3(PZT)[36,48–50]和

BT[51–53]等薄膜材料电卡效应的研究中。 

 
图 2  以 PMN–xPT 主相为例的含 ICP 点的 E–T–xPT三维相图

(E 代表电场，T 代表温度，xPT代表 PbTiO3含量)[44] 
Fig. 2  Schematic of an E–T–xPT (E represents electric field, T 

represents temperature, xPT represents the content of 
PbTiO3 in PMN–xPT) three dimensional phase diagram 
with an ICP point, using PMN–xPT as an example with 
major phases presented [44] 

研究表明：衬底对薄膜的作用是影响薄膜电卡

效应的主要因素之一。薄膜电卡材料中衬底的选择

需要考虑如下几个方面：1) 衬底与薄膜之间晶格失

配而产生的应力作用；2) 衬底缓冲层对薄膜取向度

和成膜质量的影响；3) 选用柔性衬底赋予薄膜电卡

陶瓷以柔性。研究者通过对 BT 薄膜的热力学仿真

表明，不同晶胞参数的衬底和 BT 薄膜间会产生不

同的失配应力(压应力，无应力和张应力)，当应力

从压应力向张应力变化过程中，BT 薄膜的∆Tmax 所

处温度点会向低温移动[54]。后来研究者在对 BT[55]

和 PbTiO3
[56]薄膜的仿真中，也发现了类似的移动现

象。研究者通过分子动力学和第一性原理计算，得

到了 BT 薄膜在不同失配应力作用下的相结构谱(图
3a)[57]，在图 3a 中：c、r、aa 为 3 种不同极化取向

的铁电相；p 为顺电相。当失配应力为压应力时，

铁电–顺电相变随失配压应力的增大向高温移动，这

会带来∆Tmax 移向高温(图 3b)。该相图揭示了薄膜相

界在失配应力作用下的移动规律。除了应力作用，

衬底上铺设合适的缓冲层，也可用于改变薄膜的电

卡性能。2011 年，研究者在(001)取向的 Ir/SrTiO3/ 
TiN/Si 衬底之上加入了缓冲层 La0.5Sr0.5CoO3，发现

有缓冲层的 0.67PMN–0.33PT 薄膜较之于没有缓冲

层的薄膜在(001)方向上的取向度更高，相结构更纯

净(消除了焦绿石相)，电卡温变值也提升近 1 倍[58]。

该研究者将加入缓冲层后电卡效应的提升归因于

衬底处残余张应力的削减和薄膜取向度结晶度的

提升。同年，研究者在 0.68PMN–0.32PT 薄膜的衬

底上引入 Pb(Zr0.3Ti0.7)O3/PbOx 作为缓冲层，也起到

了类似的作用并大幅提升了电卡效应[59]。有研究表

明在 Pb0.97La0.02(Zr0.65Sn0.3Ti0.05)O3(PLZST)薄膜衬

底表面铺设LaNiO3/Pt的复合电极代替纯 Pt电极可

增强 PLZST 材料在(100)方向上的取向度，同时还

可增加 PLZST 薄膜对衬底的附着性，减少薄膜因

附着性差所带来的裂纹，大幅提升了成膜质量[60]。

除此之外该研究者就铺于 LaNiO3/Pt 电极上的

PLZST 薄膜的退火工艺进行了研究。研究发现逐

层铺膜并逐层退火的PLZST多层膜(A型)和统一铺

膜统一退火的 PLZST多层膜(B型)内部的残余热张

应力是不同的。如图 4b 和图 4d 中插图所示，A 型

膜残余热张应力逐层均匀分布使各层膜均能保持

稳定的反铁电相(AFE)，B 型膜残余热张应力逐层

梯度分布会削减 AFE 致使相结构发生弥散，最终

导致 A 型的 PLZST 膜的双电滞回线比 B 型的

PLZST 膜更明显(图 4a 和图 4c)，极化随温度变化 
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       (a) Temperature–misfit strain phase diagram for epitaxially strained BT             (b) Dashed line represents the BT bulk ceramic. 

纵轴 Electrocaloric temperature change as a function of temperature under different misfit strain 

图 3  失配应力对钛酸钡薄膜相结构和电卡性能的影响[57] 

Fig. 3  Influence of misfit strain on the phase structure and electrocaloric performance of barium titanate thin film[57] 

         

(a) P–E loops of the PLZST thin films (A-type) at selected temperatures. The insets   (b) ΔT(T) and ΔS(T) curves of the PLZST thin films (A-type). Insets in the  
   represent P(T) (left upper corner) and ∂P/∂T (right lower corner) at selected         right upper corners are schematic diagrams of showing the in-plane  
   electric fields                                                           thermally induced tensile stress (σt) in A-type thin films 

         
(c) P–E loops of the PLZST thin films (A-type) at selected temperatures. Insets       (d) ΔT(T) and ΔS(T) curves of the PLZST thin films (B-type). Insets in the 
   represent corresponding P(T) (left upper corner) and ∂P/∂T (right lower corner)      right upper corners are schematic diagrams of showing the in-plane 
   at selected electric fields                                                  thermally induced tensile stress (σt) in B-type thin films 

图 4  不同退火模式的(A 型和 B 型)PLZST 薄膜的极化特性、电卡性能及应力分布图[60] 
Fig. 4  Polarization properties，electrocaloric performance and stress distribution diagram for PLZST thin film with different 

annealing modes (A-type and B-type)[60] 
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(P–T 曲线)更剧烈(图 4a 和图 4c 插图)，电卡效应

也更强(图 4b 和图 4d)。因此，插入合适的缓冲层

可增强薄膜的取向度，相纯净度和成膜质量，是

薄膜电卡研究的重要手段。此外，由于大多数无

机薄膜电卡材料都选用硬质 SiO2 或 Si 衬底，致使

薄膜材料丧失了柔性，较难应用于柔性电子设备。

氟金云母片，是一种新型的单晶绝缘材料，由于

其具有柔性，使无机薄膜的柔性化成为可能[61–62]。

近年来，研究者们分别利用氟金云母片作为     
衬底制备了柔性的 Pb0.82Ba0.08La0.1Zr0.9Ti0.1O3

[63]，

Pb0.91La0.09(Zr0.65Ti0.35)0.9775O3
[64] 和 锰 改 性 的 0.65 

(0.94Na0.5Bi0.5TiO3−0.06BaTiO3)−0.35SrTiO3
[65]薄膜，

均获得了大于 12.00 K 的温变值，扩展了无机薄膜

在电卡领域的应用范围。 
除衬底调控薄膜电卡性能，薄膜自身厚度、缺

陷和成分梯度也是调控薄膜电卡的有效途径。在薄

膜厚度方面，研究者通过对外延 Ba0.6Sr0.4TiO3 薄膜

进行热力学仿真发现，不同的外界条件(电场，测试

温度和衬底)，会对应不同的最佳薄膜厚度，在该厚

度最优值附近可产生大的电卡熵变[66]。后来研究者

又将薄膜厚度方面的研究扩展到双层 BaTiO3/ 
SrTiO3 薄膜之中[67]，并发现薄膜的取向和双层薄膜

之间的厚度比，会共同决定该双层膜的∆Tmax。后

来，研究者还在弯折的 BaTiO3/SrTiO3 薄膜中，讨

论了薄膜厚度比对电卡性能的影响[68]。因此，和温

度、电场以及衬底等外部条件一样，薄膜自身厚度

的调控对电卡效应也存在较大的影响。在薄膜的缺

陷方面，研究者们常利用高温氧化物的挥发(如
PbO)或离子取代，在薄膜内部构造缺陷偶极子来影

响材料的电卡性能。研究者在 PbZrO3 薄膜中设计

了多孔的 Pt 电极，这使得在高温制备过程中，

PbZrO3 薄膜底部界面处的氧化铅更易挥发形成铅

空位，并与内部的氧空位组成缺陷偶极子[69]。缺陷

偶极子较之于一般的偶极子需要更大的电场驱动

翻转，因此缺陷偶极子的引入使得 PbZrO3 薄膜中

的反铁电到铁电相转变电场提升近 2 倍，增强了薄

膜的负电卡温变值。此外，研究者利用 Fe3+取代 Ti4+

在Na0.5Bi0.5(Ti0.97W0.01Fe0.02)O3薄膜中构造了带负电

荷的 TiFe 缺陷，并和带正电的氧空位在静电力作用

下组成缺陷偶极子[70]。缺陷偶极子在升温过程中存

在解耦合的特性，这使得被缺陷偶极子钳制的极化

随着温度的升高逐步增大，进而在室温附近构造出

了较好的负电卡效应。在成分梯度方面，研究者在

PbZrxTi1–xO3 薄膜中，设计了递增梯度(x1=0.52，

x2=0.80，x3=0.95，其中：xi 代表从衬底开始第 i 层
PZT 薄膜的 Zr 含量)和递减梯度(x1=0.95、x2=0.80、
x3=0.52)的堆叠薄膜[50]。薄膜不同的堆叠次序，会在

薄膜之间产生不同的失配应力。与衬底对薄膜的失

配应力类似，这种由成分梯度造成的应力亦会改变

薄膜的相界温度，进而影响电卡效应最大值所处的

温度点。该研究中，2 种梯度薄膜在介电–温度谱中

相变峰位置的不同和在电卡温变图谱中温变峰值所

处温度点的不同就很好的证明了成分梯度所致的失

配应力对材料相界的移动作用。 
薄膜电卡材料由于耐受较高的击穿电场，因此

普遍具有较大的∆Tmax。近年来，研究者们通过调控

电卡薄膜组分，衬底和膜结构等因素，大幅地提升

了薄膜的电卡效应，使得薄膜电卡温变峰值普遍大

于 10.00 K，并在电卡制冷领域展现出巨大的潜力。 

2  铁电陶瓷块体的电卡效应 
不同于薄膜电卡材料，块体陶瓷材料一般厚度

较大，难以承受较高的工作电压，这对块体陶瓷的

电卡温变有所限制。但块体陶瓷的厚度比薄膜材料

高出数个数量级，在电卡制冷过程中可吸收更多的

热量。另外块体陶瓷材料制备工艺简单，组分调控

相对容易，因此研究者们在组分调控电卡效应方面

做了大量工作，这些工作对薄膜和厚膜的组分调控

有借鉴意义。由式(1)和式(2)可知，提高材料在定值

电场下的热释电系数(P/T)E 和工作电场，可以有

效地增强电卡效应。热释电系数的大小与材料的相

结构有密切联系。从热力学角度出发，根据自发极

化和温度的变化关系，铁电相变分为一级相变和二

级相变。当材料处在一级相变点处通常(P/T)E 值

较高，可以获得较大的温变值。而当材料处于二级

相变点时，(P/T)E 值相对较低，相变较为弥散，

因此电卡温变较小但温区较宽[71]。从晶胞结构的角

度出发，铁电材料包括铁电–顺电和铁电–铁电 2 种

结构相变[72–73]。其中，铁电–顺电相变即 Curie 温度

处的相变，该相变变化剧烈，产生的温变但是该温

变峰较尖锐，电卡使用温区较窄，且所处的温度一

般远高于室温[74]。铁电–铁电相变是指不同铁电晶

格之间的结构变化，通过组分和温度的同时调控可

以构造出多相共存的区域[如准同型相界(MPB)、多

晶相界(PPT)或不变临界点]。合理地调控该类相变

能使材料产生不逊色于铁电–顺电相变的电卡强度，

同时能使高电卡强度在室温附近较宽温度区间内维

持。因此，利用组分调控材料的相结构，可有效地
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改变材料的电卡强度、工作温度和使用温区，是设

计电卡材料的关键。 
除此之外，改善陶瓷的绝缘性以提高耐受电场

也是增强材料电卡效应的有效方法。陶瓷绝缘性的

提高，不仅可以提升陶瓷材料电卡绝热温变，同时

能降低材料在加压过程中产生的 Joule 热，有利于

材料吸收更多的热量。目前提高陶瓷材料绝缘性的

方法有：1) 离子掺杂，抑制晶粒的生长[75–76]；2) 在
陶瓷晶界处引入耐击穿场强较高的电介质[77–80]；  
3) 加入适量的烧结助剂，减少晶界处的缺陷和孔

洞[81–82]；4) 采用 2 步烧结，放电等离子烧结和热

压烧结等技术，降低材料烧结温度，抑制晶粒生

长，减少孔隙[83–87]。这些方法的合理运用，可增

强材料绝缘性，使电卡材料可在高电场下工作并

增强电卡效应。 
后续将经典的电卡陶瓷分为含铅陶瓷(PZT、

PMN–xPT、PST)和无铅陶瓷(BT、BNT、KNN)两类，

并依次对这些陶瓷的相结构和绝缘性调控，进行了

详细探讨。 
2.1  含铅铁电陶瓷的电卡效应 
2.1.1  PZT 基陶瓷     PZT 基材料是正交反铁

电体 PbZrO3 和四方铁电体 PbTiO3 的固溶体。在

1–xPbZrO3–xPbTiO3 二元固溶体中，随着 PbTiO3

比例的增加，该固溶体会逐次历经正交反铁电

相，三方铁电相和四方铁电相。PZT 陶瓷的 Curie
温度较高(大于 503 K)，该二元固溶体的电卡峰

值主要出现在高温，较难在室温下获得大的电卡

效应 [88]。因此通过 A 位(La3+、Ba2+、Sr2+)和 B
位(Sn4+、Nb5+)的掺杂构造室温下的相变是当前

PZT 基陶瓷电卡效应的主要研究方向之一。这其

中 La3+的 A 位取代，可有效地降低 PZT 陶瓷的

Curie 温度。由 PZT 中掺 La3+的相图可知，PLZT
通过组分调控，可在室温下构筑正交反铁电–三
方铁电相变或正交反铁电–立方顺电相变 [89]。这

2 个相变集中在低镧 [La<11%(摩尔分数 )]富锆

(Zr>60%)区，研究者针对该区域样品进行了大量

电卡效应的研究。如研究者在相界处设计了弛 
豫铁电 Pb0.89La0.11(Zr0.7Ti0.3)0.9725O3 和正交反铁电

Pb0.93La0.07(Zr0.82Ti0.18)0.9825O3 2 个组分，在 30 kV·cm–1

电场下，直接法测得了 1.36 K 和 1.30 K 的温变[90]。

在正交反铁电–三方铁电相界处，研究者设计了

(Pb0.98La0.02)(Zr0.95Ti0.05)0.995O3 组分，并利用间接法

计算得到了 5.00 K(@60 kV·cm–1)的负电卡温变[91]。

在 PLZT 的负电卡效应方面，研究者们还构造了非

化学计量的(Pb0.97La0.02)(Zr0.95Ti0.05)1+yO3陶瓷块体，

该块体在 303 K 升温至 500 K 过程中，相结构逐渐

由反铁电相向立方顺电相过度，其中，在 463 K 时

材料由最初接近线性的电滞回线打开为高极化的

反铁电双电滞回线，带来了极化的陡然提升，使得

y= –0.01 组分在 463 K 附近间接法计算得到  
–12.50 K(50 kV·cm–1)的巨负电卡温变[92]。结合负电

卡和正电卡效应有望实现高效制冷。研究者在

Pb(Mg1/3Nb2/3)0.7Ti0.3O3 单晶中发现该单晶在 358 K
不同电场下会产生不同的电卡效应(15 kV·cm–1 对

应正电卡效应，2.5 kV·cm–1 对应负电卡效应)。于

是研究者通过缩短高电场(15 kV·cm–1)和低电场  
(2.5 kV·cm–1)之间的加压间隔，成功地将撤除     
15 kV·cm–1 电场下所产生的正电卡吸热量和施加    
2.5 kV·cm–1电场所产生的负电卡吸热量叠加，进而

将单次循环下材料的制冷量提升 1.5 倍[163]。上述几

种 PLZT 的电场均未能超过 60 kV·cm–1，若能提高

材料绝缘性，将有利于电卡效应的增强。研究者利

用热压烧结技术制备了 Pb0.85La0.1(Zr0.65Ti0.35)O3 陶

瓷，该陶瓷的击穿场强可达 200 kV·cm–1，温变    
3.10 K，该温变值高出未热压陶瓷近一倍[87]。除利

用 A 位掺杂 La3+降低 PZT 的相变温度，研究者还在

B 位调控 Sn，Zr 和 Ti 的原子摩尔分数比，得到了

298 K 下 Pb0.97La0.02(Zr, Sn, Ti)O3 和 Pb0.99Nb0.02(Zr, 
Sn, Ti)0.98O3 的相图[93]。围绕该相图中的相界，研

究者们设计了大量在室温附近具有高电卡温变的

组分，如 Pb0.99Nb0.02[(Zr0.57Sn0.43)0.92Ti0.08]0.98O3
[94]、

Pb0.99Nb0.02[(Zr0.58Sn0.43)0.92Ti0.08]0.98O3
[95]、Pb0.97La0.02 

(Zr0.80Sn0.14Ti0.06)O3
[96]、Pb0.97La0.02(Zr0.75Sn0.19Ti0.06)O3 

[97]、

Pb0.97La0.02(Zr0.73Sn0.22Ti0.05)O3
[98]等。另外，研究者采

用 2 步烧结技术，获得了致密的 4%(摩尔分数)Sn
掺杂的 PLZT 陶瓷，该陶瓷在 50 kV·cm–1 电场下峰

值∆T >2.00 K，且在 293 K 到 423 K 温度范围内

∆T >1.78 K，具有较好的温度稳定性[164]。 
2.1.2  PMN–xPT 基陶瓷    铌镁酸铅(PMN)是一

类典型的弛豫铁电体，它和铁电体钛酸铅的二元

固溶物 PMN–xPT 具有优异的压电和电致伸缩性

能[99]，同时还展现出较好的电卡性能。在 PMN– 
xPT 中，纯铌镁酸铅(PMN)的介电温谱峰高且宽，

并伴随着介温曲线对频率响应的弥散，具有典型的

弛豫铁电特征[100]。PMN 陶瓷的 Curie 温度在低温

250 K 左右，该陶瓷在 226 K 处经热电偶测得温变最

大值为 0.15 K(@15 kV·cm–1)[101]。由此可见，纯 PMN
陶瓷不适用于室温下的电卡制冷，需从组分上引入
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钛酸铅(PT)，将相变温度提至室温附近。根据研究

者们构筑的 PMN–xPT 相图可见[102]，当少量引入传

统铁电材料 PT(0.05≤x≤0.2)与 PMN 形成二元固溶

体后，由于具有铁电活性的 Ti4+对 B 位(Mg1/3Nb2/3)4+

的取代，材料内部宏观铁电有序度提升，使得

PMN–xPT 中三方铁电相逐渐形成，并在室温附近出

现三方铁电相–立方顺电相的相转变[103]。如研究者

在 PMN–0.1PT 中，构筑了室温下的一级相转变，在

301 K 处获得了 1.35 K(@15 kV·cm–1)的电卡温变[38]。

另外在去极化处理的 PMN–0.15PT 样品中，研究者

于 291 K 获得 1.71 K 温变[104]。而当过量的 PbTiO3

引入后，PMN–xPT 的相转变(铁电–顺电)温度将会

继续向高温区移动。利用该相变，研究者设计了

0.75PMN–0.25PT 陶瓷，并在 398 K 处获得 2.10 K
的温变(@25 kV·cm–1)[105]。此外，PMN– 30PT 铁电

陶瓷，通过直接法测试，在 430 K 下∆Tmax=      
2.70 K(@90 kV·cm–1)的优异电卡性能[106]。因此，在

PMN–xPT 体系中，通过改变 PT 含量，可以有效地

调控三方铁电–立方顺电的相转变温度和电卡的绝

热温变值。 
2.1.3  PST 基陶瓷    钪钽酸铅在室温附近拥有优

异的热释电性能，被广泛地应用于红外探测，热成

像和能量收集等领域[107–110]。同时该材料在室温附

近拥有较高的电卡制冷潜力[111–112]。PST 的 B 位被

Sc3+和 Ta5+元素分别占据，形成不同的亚晶格。当

PST 内部同种亚晶格中的 B 位离子沿{111}晶面有

序排列时，可形成高有序度的 PST 晶格结构[113]。

然而晶格中离子热振动对晶格的有序排列有强烈的

阻碍作用，这使 PST 陶瓷中混合着有序排列和无序

排列的 2 种晶格状态。针对 PST，亚晶格序排程度

的高低可直接决定材料相变的类型和电卡效应的强

弱，且这种序排的程度可以通过 PST 中(111)XRD
衍射峰强度较为直观的表示出来。针对 PST 电卡效

应的研究，主要是基于 PST 有序度( )的研究。研

究表明：PST 的有序度与材料烧结后退火保温时间

有关，例如烧结后的 PST 陶瓷在 1 273 K 下退火    
15 min 可得有序度为 0.46 的 PST 陶瓷，而在该温度

下保温 103 h 有序度则大幅提升至 0.86[113]。在高有

序度的样品中，PST 的介温峰更加尖锐，内部的相

变为铁电–顺电的一级相转变，拥有更大的潜热。而

在低有序度的样品中，PST 的介温峰弥散，内部的

相转变为弥散的二级相变，潜热较低。由此可见，

有序度直接影响了 PST 的相转变类型，这也将决定

PST 的电卡温变大小。为探究有序度和电卡温变之

间的关系，研究者们针对不同有序度的样品进行了

电卡效应的测量[114]。同等电场下高有序度的样品  
( =0.85)在 291 K 处∆Tmax=1.80 K，而低有序度的样

品( =0.2)在 273 K 处∆Tmax=0.10 K。由此可见，通

过调控固相烧结工艺提升 PST有序度进而增强电卡

强度是一种有效地途径。除此之外，研究者们还在

高有序度的 PST 中掺入其他 B 位离子(Mn、Ni、Fe、
Co、Sb、Nb、Ti、Y 等)取代 Sc3+或 Ta5+，并用间接

法测试了这些掺杂样品的电卡温变[115]。根据测试结

果，总结规律如下：1) 高有序度的掺杂样品(掺 Mn，
Fe，Co 的样品)同样具备高的电卡温变；2) 掺入大

半径的离子(如 In，Sb)会降低 PST 的容忍因子，造

成钙钛矿结构的稳定性降低，焦绿石相析出，降低

电卡温变；3) 在高有序度的 PST 中掺入高电极化率

的离子(如 Y 等)，有助于电卡温变的提升。因此通

过烧结工艺和B位离子取代改变 PST陶瓷有序度是

调控 PST 陶瓷电卡性能的有效途径。 
2.2  无铅铁电陶瓷的电卡效应 
2.2.1  BT基陶瓷    钛酸钡陶瓷在400 K左右会发

生四方铁电相–立方顺电相的一级相转变，具有较强

的电卡强度。BT 单晶在 Curie 点附近电卡温变可达

4.80 K，BT 块体陶瓷的电卡温变也可达到 1.40 K 左

右[116]。但是，BT 块体陶瓷的一级相变温区较窄且

该相变温度点远离室温，因此其应用受到极大地制

约[172]。为了降低 BT 的相变温度，研究者们做了大

量 A 位掺杂，B 位掺杂和 A/B 位共掺的研究。在 A
位掺杂的研究中，研究者添加顺电体 SrTiO3 到 BT
中合成了二元固溶体(Ba1–xSrx)TiO3 并研究其电卡性

能[117,173]。当 Sr 含量为 35%时，电卡温变峰值移至

室温附近，电卡使用温区展宽，且绝热温变值达到

0.42 K(@20 kV·cm–1)[117]。除 Sr2+取代外，研究们还

研究了 Ba0.94R0.04TiO3(R=La, Ce, Nd, Sm, Eu, Gd, 
Dy, Er)的电卡性能[118]。研究发现，随着 A 位稀土

掺杂离子半径的增大，材料的潜热会减小，相变

会更加弥散。而加入低半径的 A 位稀土离子 Dy3+

和 Er3+时，会得到更高的极化强度和 Curie 温度，

这主要归因于低半径离子取代 Ba2+所导致的晶格

四方性的增强。除 A 位取代的研究外，目前更多

的研究主要集中在 B 位取代 BT 基陶瓷。如

Ba(ZrxTi1–x)O3(BZT)，Ba(SnxTi1–x)O3(BSnxT)和
Ba(HfxTi1–x)O3(BHfxT)就是典型的 B 位取代 BT 基

陶瓷。这类 B 位取代陶瓷较高的电卡性能源于对不

变临界点(ICP)的构建。BT 基材料在该临界点处可

同时拥有 4 种相结构(立方、四方、正交和三方)和
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与它们对应的 26 种极性态，同时这些极性态之间

的翻转势垒接近为 0，因此低电场就可诱发较大的

电卡效应。研究者在 I C P 点附近设计了组分

Ba(Zr0.2Ti0.8)O3，该组分在 312 K 处获得了 4.50 K 温

变(@145 kV·cm–1)[80]。同时在制备 BZT 陶瓷的过程

中，研究者还加入了少量的硼铅玻璃，不仅提高了

材料的电卡强度，同时还极大的提升了材料的工作

电场，为综合提升陶瓷电卡性能提供了新思路。另

外，围绕 ICP 点研究者们设计了 Ba(Sn0.105Ti0.895)O3

和 Ba(Hf0.11Ti0.89)O3 块体陶瓷。围绕 Ba(SnxTi1–x)O3

的相图(图 5a 插图)，研究者们发现当 x=0.105 时，

材料立方、四方、正交和三方多种相结构共存，

同时在室温下存在尖锐的介温峰(图 5a)，这导致其

拥有较大的温变 0.61 K(图 5b)[119]。此外，Hf4+对

Ti4+的部分取代也可构造多相共存点(图 6a)。对于 

 
(a) Temperature dependence of dielectric permittivity of BaTi1–xSnxO3 bulk 

ceramic and its phase graph 

 
(b) ΔT for BaTi1–xSnxO3 bulk ceramic under different temperature 

图 5  BaTi1–xSnxO3 块体陶瓷介电温谱、相图及电卡性能[119] 

Fig 5  Dielectric temperature spectrum, phase diagram and 
electrocaloric performance of BaTi1–xSnxO3 bulk 
ceramics[119] 

   
(a) Phase graph of BaHfxTi1–xO3 bulk ceramic 

 
(b) Dielectric temperature spectrum of the BaHfxTi1–xO3 ceramics with x = 

0.03, 0.10, 0.11 and 0.17. The inset shows the DSC curves of the 
BaHfxTi1–xO3 ceramics with x = 0.10 and 0.11, respectively, measured during 

the cooling process 

 
(c) Comparison of the direct and indirect ECE data of the BaHf0.1Ti0.9O3 

ceramics 

图 6  BaHfxTi1–xO3 块体陶瓷的相图、介温谱、DSC 曲线及

电卡性能[120] 

Fig. 6  Phase graph, dielectric temperature spectrum，DSC 
curves and electrocaloric performance of BaHfxTi1–xO3 

bulk ceramics[120] 
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Ba(Hf0.1Ti0.9)O3 组分，其介电峰和 DSC 峰分散成 3
个，而 Ba(Hf0.11Ti0.89)O3 拥有有尖锐的介电单峰和

DSC 单峰(图 6b)，证明了在 Ba(Hf0.11Ti0.89)O3 中多

个相结构融为一体。因此 Ba(Hf0.11Ti0.89)O3 正好处

在相图中的 ICP 点处，拥有较高的电卡温变    
0.35 K(@10 kV·cm–1，343 K)(图 6c)[120]。除 A 位和 B
位掺杂外，A/B 位共掺也可用于调控材料的 ICP 点

所处温度，并引入丰富的相变以提高材料电卡性能。

常见 A/B 位共掺的 BT 基电卡陶瓷有(BaxCa1–x) 
Ti1–yHfyO3

[121]， (BaxCa1–x)Ti1–ySnyO3
[122]， (BaxCa1–x) 

Ti1–yZryO3
[123]，(BaxSr1–x)Ti1–yZryO3

[124]等。A/B 位共

掺的 (Ba0.8Sr0.15)(Zr0.15Ti0.85)O3 块体陶瓷既保有

BaZr0.15Ti0.85O3 陶瓷的高电卡强度，同时 Sr2+的引

入使 Curie 温度降低至室温附近[124]，最终该材料

在 315 K 下得到温变值为 2.43 K(@50 kV·cm–1)，
电卡强度达 0.049 K·cm·MV−1，拥有较高的电卡制

冷潜力。此外，研究者在 0.9Ba(Ti0.89Sn0.11)O3– 
0.1(Ba0.7Ca0.3)TiO3 组分中，设计了宽温区内分离的

FF&FP(铁电–铁电&铁电–顺电)相变，替代了弛豫铁

电 Ba(Ti0.89Sn0.11)O3 中单一的 FP 弛豫相转变，分离

的各个相变不仅提高了材料的温变(从约 0.40 K 提

升至 0.50 K @20 kV·cm–1)，更扩宽了电卡温区(从约

45 K 提升至约 62 K @15 kV·cm–1，该区间范围内

∆T≥0.20 K)[125]。研究者认为：单一的 FP 相变中，

内部的畴为长程有序的铁电畴，各相之间自由能

差距较大，相之间的翻转势垒较高，因此电卡效

应较低。而在分离的 FF&FP 相变中，内部畴为极

性纳米微区(PNR)和非极性区域(Non–PR)，极化翻

转降低为纳米级别的翻转，各相之间翻转势垒较

低，易获得较大的电卡效应。因此，在 BT 基铁电

陶瓷中，合理地掺入阳离子对 A 位 Ba2+和 B 位 Ti4+

进行取代，是调控材料相界及电卡效应的一种有

效途径。 

除离子取代外，在 BT 基陶瓷的电卡效应研究

中，研究者也常通过改善材料绝缘性，提升材料的

击穿电场，进而增强电卡性能。如研究者在 BT 中

固溶 NaNbO3，利用 Nb5+取代 BT 中的 Ti4+，可有效

地抑制了氧空位的形成，将晶粒尺寸从 433 nm 缩小

至 237 nm，使材料的击场可达到 130 kV·cm–1，相比

于普通工艺制备的 Ba0.65Sr0.35Ti3O3 陶瓷，该材料可

将温变由 0.83 K 提升至 3.08 K[85]。还有研究者，为

了避免晶粒的异常生长，引入 2 步烧结工艺制备了

致密的 Ba0.65Sr0.35TiO3 陶瓷，该陶瓷晶粒均匀，可

耐受较高电场，在 80 kV·cm–1 电场下，材料温变值

为 1.82 K[165]。因此在 BT 基陶瓷中，通过调控组分

和工艺提高材料的绝缘性，可大幅提高其电卡效应。 
2.2.2  BNT 基陶瓷    钛酸铋钠是复合离子钙钛

矿型铁电体，其 A 位被 Na+和 Bi3+共同占据。BNT
的相结构随温度变化历经如下过程：三方相 R3c  
(523 K) 三方相 R3c+四方相 P4bm(670 K) 四方

相 P4bm(813 K) 立方相 Pm3m[126]。由该相转变

历程可看出 BNT 的相转变温度均大于 523 K，远离

室温。因此引入合适的固溶物，降低相转变温度是

增强 BNT 基铁电陶瓷室温电卡性能的主要途径。

目前，调控 Curie 温度到室温附近并维持较大的电

卡性能还较难，BNT 基电卡陶瓷的研究主要是调

控三方相 R3c–四方相 P4bm 转变到室温附近，在

室温附近构筑三方铁电相–四方反铁电相的 MPB。
BNT 基多元固溶体陶瓷的铁电–反铁电相转变会

引起自发极化的剧烈变化，因此有望获得较大的

电卡强度。在该相变处研究较为广泛的多元固溶

体包括：(1–x)Na0.5Bi0.5TiO3–xBaTiO3
[127–129,174–175]，

(1–x)Na0.5Bi0.5TiO3–xKNbO3
[130]，(1–x)Na0.5Bi0.5TiO3– 

x(K0.5Bi0.5)TiO3
[131]，(1–x)Na0.5Bi0.5TiO3–xSrTiO3

[132–133]，

(0.94–x)Bi0.5Na0.5TiO3–0.06BaTiO3–x(Sr0.7Bi0.2)TiO3
[134]。

依据(1–x)Na0.5Bi0.5TiO3–xBaTiO3 相图，2011 年研究

者 设 计 了 0.94Na0.5Bi0.5TiO3–0.06BaTiO3(BNT– 
0.06BT)组分，该组分在室温附近存在三方–四方相

转变，在 323 K 处，测得∆Tmax 约为 1.00 K 的负电卡

(@60 kV·cm–1)[127]。2016 年，研究者利用 DSC 再次

对BNT–0.06BT进行了直接法测试，结果得到1.10 K
的负电卡效应，与之前的研究结果保持一致[129]。除

BNT–0.06BT 外，有研究表明：引入 SrTiO3也可将

退极化温度(BNT 基陶瓷的三方–四方相转变温度)
移向低温，并在室温下构造了大的电卡效应[135]。据

此，研究者设计了 0.75Na0.5Bi0.5TiO3–0.25SrTiO3 和

0.74Na0.5Bi0.5TiO3–0.26SrTiO3 2 个组分，前者在   
333 K 获得了较强的电卡效应(∆Tmax = 1.64 K，

∆Smax= 2.52 J·kg1·K1 and ∆T/∆E=0.033 K·cm·kV–1 
@50 kV·cm−1)，而后者由于材料弛豫度的增加，获得

了较宽的温区(303~343 K 范围内∆T 大于 1.00 K)[132]。

针对 0.75Na0.5Bi0.5TiO3–0.25SrTiO3 的大电卡效应，

除了室温下的 2 相共存外，研究者还做了进一步的

解释，认为该组分的 2 相共存区域中存在各态历经弛

豫相(ER)和非各态历经弛豫相(NER)，由于这两种弛

豫相中偶极子之间的连接强度较低，更易产生较大的

电卡温变∆Tmax =0.51 K(图 7) [133]。该研究者，还利用

ER 和 NER 的共存构造了组分 0.86Bi0.5Na0.5TiO3– 
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0.06BaTiO3–0.08(Sr0.7Bi0.2)TiO3，该组分在室温附近

产生了 0.40 K 温变(60 kV·cm–1)[134]。 

 
(a) Directly-measured ∆T curve for BNT–xST(x=0.18，0.25 和 0.30) 

 
(b) Relaxor phase structure and ∆T value for BNT–xST  

图 7  BNT–xST (x=0.18、0.25 和 0.30)的电卡性能及弛豫相

结构[133] 

Fig 7  Electrocaloric performance and relaxor phase structure 
for BNT–xST(x=0.18，0.25 和 0.30)[133] 

综上，在 BNT 基陶瓷中，利用固溶的方法使三

方–四方相 MPB 向室温移动，并在 MPB 处凭借相

变和偶极子连接强度较低弛豫相(各态历经弛豫相

和非各态历经弛豫相)，便可在室温附近产生较大的

电卡效应。 
2.2.3  KNN 基陶瓷    KNN 基铁电材料因拥有优

异的压电和机电性能而得到广泛关注[136–137]，然而

该类材料电卡效应的研究相比于 BT 和 BNT 等无铅

陶瓷还较少。KNN 基陶瓷随着温度的升高，历经三

方相(约为 150 K)–正交相(约为 483 K)–四方相(约为

683 K)–立方相的相转变。由于各相变点与室温相距

较远，因此该材料体系同样需要进行相界温度的调

整。大量研究表明，合理地掺杂可使三方–正交相变

向高温移动，正交–四方相变向低温移动，构筑室温

下的三相共存。大量相结构和电卡之间的关系表明，

当材料处于多相共存点时易产生较大的电卡效应，

因此 KNN 基陶瓷电卡效应的研究仍以构造其室温

下的多相共存为主。基于此，研究者们设计了(1–x) 
(Na0.52K0.48–x)(Nb0.92–xSb0.08)O3–xLiTaO3陶瓷块体，在

该组分中随着 LiTaO3含量的增加，材料中代表正交

–四方相变的介电峰逐渐弥散，并移向低温，这和该

材料的相图趋势保持一致[138]。当 x=0.037 5 时，在室

温附近正交相和四方相共存，使得该材料获得 0.30 K
的温变(@20 kV·cm–1)，并且由于相变的弥散，可在

303 K~323 K 温区范围内维持温变数值的稳定[139]。

另外研究者在(1–x)K0.5Na0.5NbO3-xBi0.5Na0.5ZrO3 中

通过组分含量调控构建了室温下三方–正交–四方的

多晶型相变，当 x=0.05 时，电卡温变值为 0.16 K 
(@35 kV·cm–1)[140]。除此之外，研究者们围绕多相

共存点设计了如 0.95(K0.49Na0.49Li0.02)(Nb0.8Ta0.2)O3– 
0.05CaZrO3

[141] ， 0.95(K0.48Na0.52)(Nb0.95Sb0.05)O3– 
0.05Bi0.5(Na0.82K0.18)0.5ZrO3

[142]，0.975K0.5Na0.5NbO3– 
0.025(Bi0.99Dy0.01)0.5Na0.5TiO3

[143] ， 0.97(Na0.5K0.5) 
(Nb0.87Sb0.13)NbO3−0.03CaZrO3–1.0%( 摩 尔 分 数 ) 
CuO[144]等组分，这些研究均使 KNN 的电卡性能得

到调控和优化。 

3  铁电陶瓷厚膜的电卡效应 
相比于陶瓷块体试样，薄膜具有较薄的厚度，

可耐受较高的工作电场，并由此可产生较大的绝热

温变。但薄膜的有效体积很小，使其实际吸热量较

低，难以满足实际应用的需求。此外，由于生长条

件的限制，薄膜较难脱离衬底单独存在，而薄膜和

衬底之间的热交换又会大幅降低其制冷效率。对于

陶瓷块体，由于其厚度较大，致使电卡制冷的温变

严重受限于工作电场，难以产生高于 5.00 K 的电卡

温变。此外，陶瓷块体的比表面积较低，使其热传

导较为困难。为了解决上述问题，人们将关注点转

向具有 MLCC 结构的厚膜电卡材料。一方面，MLCC
中单层厚膜材料的厚度一般在 20.0 μm 以内，可在

数百 kV·cm–1 的电场下工作[145]，产生高于 5.00 K 的

电卡温变。另一方面，由厚膜堆叠而成的 MLCC 有

效体积远高于薄膜，实际吸热量可高出薄膜数个数

量级。因此基于厚膜的 MLCC 电卡材料展现出较大

的实用潜力[111–112]。 
陶瓷厚膜经堆叠和内外电极的印刷可形成如

图 8a 为 MLCC 结构。从该结构可以看出，叉指电

极将各层厚膜以并联的方式组合在一起，使MLCC
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结构陶瓷(图 8b)不仅具备和陶瓷块体近似的体积，

同时能像薄膜一样耐受较高的电场。在陶瓷MLCC
电卡效应的研究中，材料的选择(厚膜成分和内电

极的选择)以及层结构(包括：单层膜厚度，单层膜

中活跃部分的占比，活跃层层数等)是影响 MLCC
陶瓷电卡效应的关键因素。当前厚膜的组分研究

和陶瓷类似，主要还是选用室温附近存在相变的

材料，如 PbSc0.5Ta0.5O3
[114,40]，BaZr0.2Ti0.8O3

[146147]，

Ba(Zr0.20Ti0.80)O3−Ba(Sn0.11Ti0.89)O3
[148]，0.9Pb(Mg1/3 

Nb2/3)O3–0.1PbTiO3
[149]等。而在电卡 MLCC 中，材

料的选择不仅仅取决于相变，还与内电极息息相关。

因为厚膜瓷体需要和内电极进行共烧，两者的烧结

温度必须相匹配，这直接影响了对电卡厚膜组分的

选择。例如常见的几种电极及其对应的烧结气氛和

烧结上限温度分别为 Pt(空气，1 673 K)，Ag/Pd(空
气，60/40 1 473 K、70/30 1 423 K、80/20 1 373 K)，
Ni/Cu(还原气氛，1 573 K)[150]。而目前大部分 BT
基电卡材料烧结温度大于 1 573 K，为降低电极成

本，需在陶瓷中引入烧结助剂 (如 PbO/B2O3，

LiBiO2 等)降低材料的烧结温度，以匹配银钯电极

和镍电极[148]。此外，电极的选择还需考虑热导率，

高导热的金属材料作内电极更有利于提升陶瓷

MLCC 的电卡制冷功率。研究表明：用高热导的

Ag(428 W·m–1·K–1)替代 Ni(94 W·m–1·K–1)作为电卡

MLCC 内电极，可提升制冷功率约 4.5 倍[151]。 
除了组分和内电极，MLCC 自身的结构对最终

的电卡性能也有较大影响。2002 年研究者设计的基

于 PST 的 MLCC，能耐受 138 kV·cm–1的电场，产

生 3.50 K 温变[114]。2019 年研究者们改进结构再次

制备该组分的 MLCC，可耐受 290 kV·cm–1 电场，

温变达到 5.50 K，且高温变(3.00 K)在 176 K 的超宽

温区内可得以保持[40]。基于相同组分设计的 MLCC
在工作电场上表现出较大差别，这主要来源于其膜

层单层厚度上的不同(前者单层厚度 128.0 μm，后者

37.9 μm)，较薄的厚度往往能承受更高的电场和产生

较大的温变。如针对 BaTiO3 多层陶瓷电容器的研究

中，研究者制备了 3.0 μm 的 BaTiO3 电卡 MLCC[37]。

由于该 MLCC 单层厚度极小，使其耐击穿场强高达

800 kV·cm–1，并在 353 K 处获得电卡温变峰值   
7.10 K，熵变 10.1 J·kg–1·K–1。除厚度外，MLCC 单

层膜中活跃区(即叉指电极相互重叠区域之间的电

介质)的占比和活跃层的层数均对 MLCC 的电卡效

应有较大影响。为了研究 MLCC 陶瓷在加压、撤压

过程中活跃区占比对电卡温变的影响，研究者对

0.9Pb(Mg1/3Nb2/3)O3–0.1PbTiO3 的 MLCC 样品进行

了测量，研究结果如图 8c 所示[152]。由图 8c 可见，

活跃区和非活跃区温度有较大差别，其中，活跃区

中心处的温度变化最为明显，非活跃区的温度变化

主要源自与活跃区的热交换，但温变相对较弱。因

此活跃区占比越大，热电偶所测温变值越能逼近材

料的绝热温变数值。利用热电偶对 MLCC 的电卡温

变进行直接测试，是目前电卡 MLCC 主流的测试方

法之一。其原理即将异质的热电偶丝焊接于绝热环

境中的 MLCC 表面，通过高灵敏度的电压表探测异

质热电偶丝之间的电势差进而得到电卡 MLCC 表面

的温度变化[166]。针对 MLCC 电卡制冷过程中，表面

温度分布问题，后来研究者做了进一步研究[153]。如

图 9a 所示，研究者将电卡 MLCC 分为沿 x 方向(2
端有端电极)和沿 y 方向(无端电极)2 个方向，并将

整个 MLCC 表面划分为 15 个区域(图 9c)。由于沿 x
方向存在活跃区、非活跃区以及端电极，使得 MLCC 

 
(a) Structure diagram of MLCC 

 
(b) Photograph of three MLCs with an active area per layer of 0.12, 0.29 and 

0.42 cm2 within dashed lines 

 
(c) Surface temperature change of MLCC measured through infrared camera 

图 8  MLCC 的结构及其红外相机测试时的表面温度分布[152] 

Fig. 8  Structure diagram of MLCC and its surface temperature 
change when measured through infrared camera[152] 
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在加压和撤压过程中，表面温度沿 x 方向分布不均

匀(图 9b)，如撤压过程中靠近 x 方向端电极处温度

高，靠近 x 方向中心处温度低，这一现象在图 9d 插

图中得到验证。而 MLCC 沿 y 方向各区域温度分布

较为均匀，这一现象和图 9e 相吻合。由图 9d 可看

出，位置对称的 A5–B2 和 A5–B5 各自温差不同，

研究者认为这是因为 MLCC 2 端 SnPb 电极量不均

匀所致。研究表明：MLCC 中活跃区的分布和端电

极的量会直接影响其制冷过程中的温度分布和热

流走向。另外，活跃层的层数也对电卡效应有较大

影响。研究者分别研究了单层厚度一致的 19 层和

49 层 0.9Pb(Mg1/3Nb2/3)O3–0.1PbTiO3 为基体的 

         
           (a) Schematic representation of measurement setup                       (b) Schematic of heat transfer for the MLCC 

 
(c) Thermal image of top surface of MLCC at room temperature with no applied voltage, where regions numbered A1−A9 and regions numbered B1−B6 are 

specifically marked in left and right graph, respectively 

         
         (d) Temperature difference between regions A5 and B2 (B5) after the         (e) Temporal ΔT in x3-regions (A4, A5, A6) after the voltage is  
            voltage is removed at 250 s                                           removed at 250 s 

图 9  MLCC 电卡器件表面不同的区域在红外相机测试下展现出不同的电卡性能[153] 
Fig. 9  Different surface regions in MLCC shown different electrocaloric performance under the testing of IR camera[153] 
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MLCC 的电卡效应，研究发现 49 层 MLCC 内部电

致应变较大易击穿，致使其工作电场和电卡温变

(103 kV·cm–1，1.20 K)较 19 层 MLCC(240 kV·cm–1，

2.20 K)小了 2 倍左右[154]。因此电卡 MLCC 的内部

结构对其电卡性能有较大影响，合理地优化 MLCC
内部结构将有助于电卡效应的提升。 

电卡 MLCC 对制备工艺和结构设计都有较高

要求。目前电卡 MLCC 方面的研究主要还是针对

工艺较为成熟的部分含铅体系，例如已提及的

PST 和 PMN–PT；而在无铅 MLCC 电卡效应的研

究上，开发的体系还相对较少，目前主要集中于

钛酸钡基商用 MLCC。例如研究者购买钛酸钡基

的商用 Y5V 陶瓷(1210ZG226ZAT2A，AVX)，测

得在室温及室温以上的较宽温度范围内，温变约

为 0.50 K@300 kV·cm–1[167]。同时该研究者还比对

了热电阻 Pt–100 测温法和红外成像法测试该商用

MLCC 的电卡测试结果，并给出了 2 种测试方法

的适用范围[168]。2017 年，研究者将 Y5V 商用钛

酸钡基 MLCC 应用于电卡器件之中，在室温   
200 kV·cm–1 电场作用下，该商用 MLCC 可产生

0.86 K 的温变，同时利用该 MLCC 所搭建的电卡

器件冷热端温差可扩大到 2.00 K。[169]商用钛酸钡

基 MLCC 被广泛研究和应用，但是 Y5V 型 MLCC
室温下的电卡强度却低于 0.010 K·cm·kV–1，同时

MLCC 尺寸被限定，难以满足电卡器件对电卡材料尺

寸多样化的要求。 2021 年，研究者研发了

0.9(K0.49Na0.49Li0.02)(Nb0.8Ta0.2)O3–0.1CaZrO3 MLCC，

该 MLCC 在 353 K，300 kV·cm–1 电场下可获得   
2.45 K 温变[170]。同年，研究者针对 BNT 基陶瓷研

发了(1–x)Na0.5Bi0.5TiO3–xSr0.85Bi0.10TiO3 MLCC，经

间接法计算，该 MLCC 可在 333 K，300 kV·cm–1电

场下产生 2.59 K 温变，并在 308~368 K 之间拥有较

好的温度稳定性[171]。 
综上，在室温下具有大电卡温变和电卡强度的

无铅 MLCC 还较少，与含铅 MLCC 的电卡性能还

有差距，有待研究者们的进一步研究。 

4  总结与展望 
本工作列举了不同铁电陶瓷材料(薄膜，块体，

厚膜)的电卡效应研究现状，对比了性能上的差别，

并归纳了各类材料电卡效应的提升方法。由于这 3
类陶瓷材料宏观结构不同，致使它们电卡性能的调

控方式存在较大差别，但这些调控方式主要还是围

绕 3 个方面：材料的击穿电场、材料内部相变和材

料工作温区。据前文论述，材料工作电场越高，内

部相转变越剧烈，工作温度越接近室温，材料将越

容易在室温附近激发出大的电卡效应。基于此，研

究者们设计了 PbSc0.5Ta0.5O3、Ba0.8Zr0.2O3、0.9Pb 
(Mg1/3Nb2/3)O3–0.1PbTiO3 等一系列铁电陶瓷材料组

分，并通过工艺的改进制成了不同结构的薄膜，块

体和 MLCC，提升了电卡制冷性能。目前已报道大

量基于铁电陶瓷的电卡器件[17,33,155–162]。然而这些电

卡材料还难以将电卡器件推向实用，因为电卡器件

在实际运行过程中其工作电场只能在材料击穿电场

的 30%左右，工作电场被大幅限制，电卡材料自身

的绝热温变难以突破 10.00 K。因此，在材料有限绝

热温变的情况下，如何通过材料和器件的结构设计，

使器件能大幅地扩宽冷热端温差是目前电卡制冷领

域所面临的重大问题。目前材料的结构设计上多采

用多层式结构[如 MLCC 或叠层 P(VDF–TrFE)厚
膜]，一方面是因为多层式电卡材料可叠加吸热量，

另一方面是因为多层结构有利于降低工作电压以及

缩小电卡器件体积。除开材料的多层化，器件的结

构也有诸多问题需要优化，例如材料热搬运过程中

器件的蓄热问题，材料与冷热端接触时的导热问题

以及材料进行热力学循环时的绝热问题等。故通过

器件结构设计，减少制冷过程中的热损耗是器件温

差能数倍于材料绝热温变的又一关键。 
当下设计的电卡器件中，冷热两端温差最大可

达 13.00 K，这使众多研究者看到了电卡器件实用化

的希望[112]。未来电卡器件性能的提升仍主要依赖电

卡材料的进一步突破。以器件中常使用的 PST 电卡

MLCC 为例，当前该 MLCC 中所用到的 Sc 元素和

铂电极价格昂贵，使其难以大规模运用。因此开发

廉价的高性能电卡瓷体和贱金属(Cu、Ni)内电极，

制备耐高压且多层数的 MLCC 将有望使电卡制冷

走向实用。未来，电卡制冷作为一种绿色，高效，

易集成的制冷方式，将促进制冷领域向环保和低能

耗的方向发展。 
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