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【摘要】 钛酸盐钙钛矿氧化物体系的研究对理解具有铁电极化的功能材料具有非常重要的科学意义.本文对

ATiO3(A=Ca,Sr,Ba,Pb,Cd)体系的低温相、结构相变、及其对应的位移模式进行综述.我们着重比较了该体

系存在的两类不稳定声子模式,即铁电极化模式(Ferroelectric,FE)和反铁畸变模式(Antiferrodistortive,AFD),
在不同体系中所起到的作用.我们举例阐述了晶格失配应变、人工构造超晶格和化学掺杂等方法对这两种模式的

调控思路.最后我们给出本文的总结讨论及研究展望.
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【Abstract】 ThetitanateATiO3perovskiteoxidesystemshaveprofoundimportanceforunderstandingfunctional
ferroelectricmaterials.Thisreview describesthelowtemperaturephase,structuralphasetransitionand
correspondingdisplacementmodesofATiO3(A=Ca,Sr,Ba,Pb,Cd)systems.Thetwounstablephononmodes
existinginthesystem,namelytheferroelectricmode(FE)andtheantiferrodistortivemode(AFD),arecompared
andexplainedindetail.Theeffectsoflatticemisfitstrain,artificialatomisticsuperlatticeandchemicaldopingon
thesetwomodesarereviewed.Finally,wegiveoursummarydiscussionandoutlookforfutureresearch.
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1 引  言

钛酸盐ATiO3钙钛矿材料具有丰富的结构自

由度和可调控性,在过去几十年当中已经被深入研

究并取得商业化应用,对于许多现代电子设备起着

至关重要的作用.例如,在长达半个世纪时间里,基
于钛酸铅的PZT陶瓷PbZr1-xTixO3(x~0.48)被
广泛用于磁盘驱动器、运动传感器和控制器、光学和

光子学的压电致动器等领域[1].钛酸钡BaTiO3 由

于更环保而备受关注[2],基于它的固溶体可望成为

PZT的无铅材料的替代选项[3,4],通常作为介电陶

瓷电容器的主要材料广泛应用于无线 WLAN和其

它与频率相关的应用中[5],基于掺Co的BaTiO3 可

实现高性能可编程存储器件[6].钛酸锶SrTiO3 常

被用于压敏电阻[7]和可调谐微波滤波器[8],也能在

锂离子电池中被用作阳极材料[8],近些年也常在薄

膜和二维材料的研究中被用作基底材料[9].钙钛矿

CaTiO3 作为钙钛矿型材料的母体化合物,被广泛

用于电子陶瓷和固定高放射性废物等领域[10].
尽管ATiO3材料在应用上已经取得了极大的

成功,但是基于它的基础研究仍然在不断发展,理论

与实验研究都在基础科学研究领域内推陈出新.例
如,在前沿的氧化物界面新兴电子器件的研究中,基

于PbTiO3的原子级别外延生长是超晶格研究最受

关注的体系之一[11].基于ATiO3 的铁电畴结构为

实现负电容提供了可靠方案[12],基于反铁电材料实

现高能量存储的研究[13,14],基于应变工程实现多铁

性等[15-17].人们对这些钛酸盐材料的研究兴趣不仅

是因为ATiO3体系本身具有丰富的调控性,而且该

体系的研究对于理解其它或者更复杂的钙钛矿型功

能材料也具有非常重要的借鉴意义.
在晶体结构的角度上来看,ATiO3 都具有从高

温立方相(Pm3m)结构开始的丰富相变.这些相变

主要由两类不稳定的位移模式导致,即极化位移对

应的铁电模FE和氧八面体的旋转或倾斜对应的反

铁畸变AFD,正是这些不稳定声子模式导致了各种

钙钛矿氧化物出现了丰富多变的物理性质.Gold-
schmidt[18]提出的几何容忍因子t=(RA +RO)/

2(RB +RO)常被用于描述钙钛矿的结构性质,其
中RA,RB 和RO 分别是有12位近邻的A位离子,6
位近邻的B位离子和氧离子的相对离子半径[19].一
般情况下,ABO3晶体的t只有在0.7~1.1范围内

时,钙钛矿型结构才会稳定存在.t越接近于1.0,晶
体在室温下则越倾向于采用立方结构;而当t<0.9
时,晶体在低温下则往往具有氧八面体旋转倾斜畸

变的结构.
表1 ATiO3 体系的容忍因子,从高温相到低温相历经的结构相,以及对应的相变温度

体系 t 结构相变

CaTiO3 0.85 Pm3m-I4/mcm(1634K)-Pnma(1498K)[20]

BaTiO3 0.97 Pm3m-P4mm(393K)-Amm2(268K)-R3m(183K)[21]

PbTiO3 0.91 Pm3m-P4mm(760K)[22]

SrTiO3 0.86 Pm3m-I4/mcm(105K)[23]

CdTiO3 0.78 Pm3m-Pnma-Pna21(80K)[24]

2 ATiO3 的相变过程

包括ATiO3体系在内的多数钙钛矿从高温相

到低温相会经历一个或若干个丰富的结构相变[25].
我们将本文综述的五个ATiO3体系的容忍因子,结
构空间群以及对应的相变温度列在了表1中.从表

1中我们可以看到,由于ATiO3 体系具有很宽的容

忍因子范围,它的低温相既有四方晶系、正交晶系,
也有六方晶系.我们还在表2中列出了五个ATiO3
体系的低对称相的Glazer标记[26,27],该标记可以明

确地表示出氧八面体倾斜模式在空间的周期分布

特点.
CaTiO3具有0.85的容忍因子,因为Ca2+的阳

离子半径为1.14Å,在室温下具有TiO6 八面体的

旋转倾斜的正交结构(Pnma).理想的立方CaTiO3
结构(实验中在1634K以上的温度实现)具有不稳

定的极性声子模式Γ-
4,如果冻结该模式,将产生具

有非零净极化的铁电相.然而事实上这种模式并没

有出现在CaTiO3 的体相中,这是因为能量上更优

先的TiO6的旋转和倾斜(M+
3 和 R+

4 模式)会抑制

该极性模式的出现.
如果用离子半径稍微大一些的 Sr2+ 离子
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(1.18Å)替代Ca2+,使得SrTiO3 的容忍因子略微

增加到0.86.它在室温下具有理想的立方结构,然
而冷却至105K时,共角的TiO6 八面体在相邻单

元中出现相反方向的旋转,对应R+
4 反铁畸变模,导

致体系转变为四方相.进一步冷却,还可以导致铁电

极化声子模式Γ-
4 的软化,这一软化可以根据Curie-

Weiss定律拟合介电常数,从而推测到体系会在接

近20K时将发生铁电相变[28].然而,实验上只观察

到了软化的饱和,并没有观察到真正的铁电相变的

存在[29].后来,人们将低温下具有与CaTiO3 和Sr-
TiO3介电测量的特征类似的体系归类为所谓的先

兆铁电(incipientferroelectric)[30].
表2 ATiO3 体系从高对称立方相Pm3m(a0a0a0)

向低对称相相变过程中所起作用的主要模式,
及其低对称相对应的Glazer标记

体系 相1 相2 相3

CaTiO3 I4/mcm Pnma

Modes R+
4 R+

4/M+
3

GlazerNotation a0a0c- a+b-b-

BaTiO3 P4mm Amm2 R3m

Modes Γ-
4 Γ-

4/Γ-
5 Γ-

4

GlazerNotation a0a0a0 a0a0a0 a0a0a0

PbTiO3 P4mm

Modes Γ-
4

GlazerNotation a0a0a0

SrTiO3 I4/mcm

Modes R+
4

GlazerNotation a0a0c-

CdTiO3 Pnma Pna21

Modes R+
4/M+

3 R+
4/M+

3/Γ-
4

GlazerNotation a+b-b- a+b-b-

  如果用离子半径更大的Ba2+(1.49Å)进行A
位离子替代,体系的容忍因子将增加到0.97.实验

上,人们观测到BaTiO3 体系冷却到405K会从立

方相转变到四方相(P4mm).该四方相由沿着[001]
的铁电模Γ-

4 导致体系出现自发极化,对应Ti4+和

O2 离子相对于Ba2+离子的非中心对称位移.进一

步冷却,BaTiO3还会经历两次相变,分别是在278K
通过沿着[110]的铁电模Γ-

4 和另一较小的沿着[01
-1]的铁电模Γ-

5 由四方铁电相转变到正交铁电相

(Amm2),然后在185K通过沿着[111]的铁电模

Γ-
4 由正交铁电相转变到菱方铁电相(R3m).最近的

研究表明,体系在四方相到正交相相变过程中可能

还存在一个单斜相[31].
PbTiO3与BaTiO3一样,在室温下为四方铁电

相(P4mm);Pb2+ (1.33 Å)略 大 于 Sr2+ 导 致

PbTiO3具有容忍因子t=0.91.令人惊奇的是,

PbTiO3具有比BaTiO3 更大的四方铁电畸变和更

高的居里温度,即760K远高于393K.尽管早期的

研究得出结论PbTiO3 是一种典型的位移型铁电

体,但是有一些实验证据表明这种材料中还存在有

序-无序相变行为[32].由于Pb的立体化学活性存在

孤对6s电子,使Pb2+比Ba2+或Sr2+更易产生相对

位移和极化.另外与Ba或Sr相比,Pb的共价特性

的增加也被认为对稳定PbTiO3 的较高居里温度起

到重要的作用[33].

图1 SrTiO3 体系的(a)铁电模FE(Γ-
4)和(b)反铁畸

变AFD(R+
4)的示意图,红色箭头对应位移的方向.我

们使用了毕尔巴鄂晶体学服务器Amplimode计算模

块工具作图[36,37]

与上述ATiO3(A=Ca,Sr,Ba,Pb)相比,人们

对CdTiO3 体系的研究相对较少.实验上,CdTiO3
在低温下既可以以钛铁矿型结构(R3)作为基态稳

定存在,也可以以钙钛矿型结构稳定存在[34],我们

的第一性原理计算表明钛铁矿型结构在总能量上来

说的确是该体系的最低能量态[24].Cd2+(0.95Å)明
显小于其它上述离子半径,容忍因子为t=0.78,因
此其基态具有更加明显的AFD,并且倾向于六方结

构而非立方钙钛矿型结构.Sasaki等人报道了它在

室温下的钙钛矿结构是与CaTiO3 是同构的非极性

的Pnma相[35].由于满填充的4d壳层的Cd通常被

认为比空4d壳层的Ca更具极化性,因此人们认为

CdTiO3在低温下可能还存在铁电相变.我们最近
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结合中子衍射实验和理论计算证明了在80K的温

度确实存在一个铁电相变[24],对应于体系从非极性

正交相(Pnma)转变到另一极性的正交相(Pna21).
该Pna21结构同时存在FE和AFD模式,因此为研

究这两种模式之间的竞争和合作关系提供了一个很

好的原型.另一方面,CdTiO3 和CaTiO3 中的八面

体旋转畸变在室温下具有相似的幅度,通过对于这

两种钙钛矿的低温行为的比较研究,也可以提供关

于A位阳离子影响铁电模式和氧转倾斜的相关

信息.

3 铁电位移FE和反铁畸变AFD

钙钛矿ABO3 材料的结构对称性的破缺主要

受两种不稳定模式支配,即铁电模式(FE)和反铁畸

变模式(AFD).在表2中,我们列出本文综述的

ATiO3从高对称立方相向低对称相相变过程中所

起作用的主要模式.其中,FE模式主要由B位离子

和氧离子相对于A位离子的相对运动所产生,如图

1(a)所示的SrTiO3体系的铁电模对应的Γ-
4 模式,

它往往沿着某一晶体轴,对应于体系通过B位原子

与氧八面体的某一个氧原子之间形成类共价键行为

来降低体系能量[38].从单电子图像看,Ti4+的低位

的空3d轨道和O2-的2p轨道之间的杂化[39](即二

阶Jahn-Teller效应[40])是发生这一铁电模式的关

键因素.这一判据被广泛地用于判断一个钙钛矿体

系是否存在铁电.AFD模式指的是氧八面体的旋转

(例如图1(b)的SrTiO3 体系的 R+
4 模式)或倾斜,

由于它往往具有同向反向以及多轴同时作用的特

点,因此大大拓展了钙钛矿体系的结构丰富性.
通常人们认为AFD和FE模式之间是相互竞

争和抑制的关系[41,42].不过,最近的一些实验表明

较小的A位离子也会导致极化或铁电,例如上述提

到的CdTiO3[24]和ZnSnO3[43]等.区别于常规铁电,

A位离子位移成了FE模式的主要贡献来源,同时

更有意思的是,这些体系往往还共存着非常显著的

AFD模式.Gu等人最近的工作从这些AFD和FE
模式共存的体系出发,系统地研究了这些体系的FE
和AFD模式之间的竞争关系和协同效应.他们发

现FE-AFD耦合具有双重性质,即当体系的氧八面

体倾斜较强时,AFD模就不但不会抑制FE模,反
而转变为增强FE模的作用.他们还把这种合作机

制推广到了更多体系,用于指导新型铁电材料的理

论设计[44].

4 ATiO3 的声子谱分析

声子谱是用于理解FE和AFD模式的常见固

体物理理论图像,它描述了系统的晶格振动能量或

频率对于波矢量的依赖关系,给出了体系动力学稳

定性的直观描述,被广泛用于描述钙钛矿等材料的

结构稳定性.在图2中,我们给出了ATiO3 体系的

理想立方结构的声子谱结果,可以看到的是所有

ATiO3体系都具有明显的频率为负数的软化光学

声子模式,这些动力学不稳定性正是对应于我们前

面所说的FE和AFD模式.我们可以根据软模在布

里渊区中的分布特点及其相对强度,比较和理解FE
和AFD模式在不同ATiO3体系中的特征差异.

图2 我们利用密度泛函理论GGA-PBE计算得到的立方相结构ATiO3 体系的声子谱结果
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  从BaTiO3的声子谱,我们能明显看到Γ点具

有最不稳定的振动模式,Γ点所对应的Ti主导的

FE模式最终导致了BaTiO3 体系的铁电性.不过,

BaTiO3 体系的不稳定性并不只是局限于Γ点,

Ti4+主导的不稳定模式也拓展到了X和M点.从X
点到M点的极其平坦的声子色散,结合R点的快

速强化,可以看到不稳定性被局限在布里渊区的三

个过Γ点的准二维平面内.在实空间中分别对应于

[001],[110]和[111]方向的声子不稳定性[45,46],其
中而沿着[111]方向的不稳定模式具有比[001]和
[110]方向更大对温度的依赖性[47].值得一提的是,
关于BaTiO3的铁电相变,简单的软模分析或许还

不够完全解释实验上的一些现象,目前接受度较高

的观点为BaTiO3 体系同时具有位移模型和有序-
无序模型的特征[48,49],此外也有研究认为短程反铁

电的存在起了非常重要的作用[50].
在PbTiO3体系,Γ点的虚频明显低于其它高

对称点,这一FE模式最终导致了体系的铁电性.与
BaTiO3体系不同,Ti-O位移不再起主导作用,而是

由具有孤对电子的Pb离子形成的Pb-O位移占主

导作用[51].虽然PbTiO3体系在R点表现出不稳定

性,即AFD模式,但该不稳定性只沿着布里渊区边

缘呈现准一维的管状分布,一旦离开布里渊区的边

界将迅速稳定.在实空间中,这种不稳定性由于R25-
M3分支的扁平导致缺乏垂直于旋转轴的平面内的

氧原子的运动间的耦合并没有表现出来[51].
SrTiO3是研究FE模式和AFD模式之间的竞

争与合作关系的一个非常经典的体系[42].无晶格应

变下的SrTiO3 是所谓的先兆铁电体,FE模式的势

能面表现出非常宽且浅的双势阱的形式,在低温下

预期出现极化的状态会被AFD抑制[52],或也被认

为是受量子涨落抑制的量子顺电体[28,53],位于在某

一临界点附近的铁电极化在低温下并不出现[54].但
是这一微妙的临界点可以很容易地被不同化学元

素[55,56]或同位素[57]掺杂、压力[42]和应变[58]等微扰

所打破,从而表现出丰富的可调控铁电特性.由于理

论计算精度的原因,不同密度泛函计算方法描述这

一临界点会给出互相矛盾的结论[59],例如利用局域

密度近似localdensityapproximation(LDA)和广

义梯 度 近 似 generalizedgradientapproximation
(GGA)会给出与实验存在误差的晶格常数以及FE
模式声子频率的稳定性差异问题.

CaTiO3和CdTiO3 体系具有比其它几个体系

更明显和复杂的不稳定模式,并且R点和 M点的

负频率声子模明显起到主导作用.这些软模的同时

冻结会对应一个从立方相到正交相的相变.实际上,
随着温度降低CaTiO3体系会首先凝聚R4 模式,相
变到与SrTiO3一致的I4/mcm相,然后进一步凝聚

到Pnma相,而FE模式则被AFD抑制并不表现出

来.CdTiO3体系的R4和M3模式频率非常相近,因
此很有可能会同时冻结这两个模式,关于CdTiO3
体系的R4和M3 模式凝聚的先后顺序还有待实验

进一步验证.不同于CaTiO3 体系,进一步凝聚Cd-
TiO3的Pnma相时,Γ4 模式的存在可以使得体系

从正交相相变到Pna21铁电相.由于Cd2+离子半径

较小,导致CdTiO3 体系的氧八面体倾转明显大于

CaTiO3 体系,因此可以出现Gu等人最新提出的

AFD增强FE现象.通过分析FE模的振幅组成,我
们还可以发现两种离子Cd2+和Ti4+对FE模起到

了几乎同等重要的作用.

5 ATiO3 的FE和AFD的调控

5.1 通过FE和AFD对外延应变的响应调控铁电

由于应变和铁电性之间的强耦合,晶格常数失

配导致的外延应变可以显著改变铁电薄膜的自发极

化和居里温度.图3a是Pertsev等人通过Landau-
Ginsburg-Devonshire理论[61]考虑SrTiO3 体系中

存在的两种相互耦合的模式(即AFD和FE)描述的

SrTiO3薄膜的应变-温度相图[62].Haeni等人首次

实验上通过应变实现了SrTiO3 体系的室温铁

电[58].可以看到,应变不仅能调控相变温度和极化

强度,而且能调控极化方向.Ederer和Spaldin用第

一性原理系统地研究了外延应变对更多的铁电材料

的影响(图3b)[60].他们的研究发现压缩应变可增强

铁电极化,而拉伸应变往往会降低铁电极化.而且不

同体系对应变的响应区别很大,其中BaTiO3和Pb-
TiO3体系的极化强度变化具有明显强于BiFeO3
和LiNbO3的应变依赖性,这也是ATiO3 体系的一

个重要优势.他们的理论分析认为这一现象与体系

的非本征铁电张量c33 强弱有关.一般具有较大c33
的体系的极化往往对外延应变表现出强烈依赖关

系.另一方面,通 过 比 较 BiFeO3(P4mm)相 和

BiFeO3(R3c)相对应变的响应,可以看出AFD会削

弱极化对应变的响应.
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图3 (a)SrTiO3 体系关于面内的双轴应变εs 和温度的相图.(b)外延应变ε1 对PbTiO3、BaTiO3、LiNbO3、BiFeO3(P4mm
相)和BiFeO3(R3c相)等体系极化强度的影响.(图片分别来自于文献[58]和[60])

图4 (a)和(b)分别是100nm厚的(PbTiO3)9/(SrTiO3)3 超晶格和(PbTiO3)2/(SrTiO3)3 超晶格样品的介电常数与温度

的关系.(c)(PbTiO3)1/(SrTiO3)1 体系的极化和非极化模式在不同应变下对能量的响应,其中FEz 对应于Γ-
3,AFDzo 对

应于 M-
4,AFDzi对应于 M+

2.(图片来自于文献[63])

5.2 通过超晶格实现FE和AFD的耦合设计非常

规铁电

超晶格由于不同晶体不同的化学性质、偶极行

为和晶格参数可以产生强烈相互作用,因此容易预

期对材料性质可以产生巨大的调控作用[64].实验上

常见的现象一般是随着超晶格内单元重复层数的降

低,介电常数和电容率会显著增强.通常高质量的超

晶格的介电常数约是与超晶格相同组分的均匀固溶

薄膜的两倍.Shimuta等人研究(BaTiO3)3/(Sr-
TiO3)3超晶格时发现,该体系可以表现出比单相

BaTiO3薄膜大很多的剩余极化[65].而且当超晶格

内BaTiO3层数多于SrTiO3层数时,剩余极化的值

甚至可以达到单相BaTiO3 薄膜的三倍多,该值已

经接近于BaTiO3的体材料的数值.另外,Rios等人

室温下观测(BaTiO3)10/(SrTiO3)10 体系时发现四

方相的BaTiO3 层的面外极化与正交相SrTiO3 层

的面内极化是相互垂直的[66].
PbTiO3/SrTiO3异质结是研究超晶格非常规

铁电(improperferroelectric)的一个重要原型体

系[63].该体系结合了PbTiO3的单一的FE模和Sr-
TiO3的单一的AFD模,因此研究它的界面效应要

比研究其它体系更加简洁和清晰.当超晶格单元内

PbTiO3和SrTiO3的层数较小的时候,该超晶格体

系被发现具有非常大的的介电常数(如图4a).进一

步减少层数时,超晶格体系会出现不强烈依赖于温

度的介电常数(如图4b),区别于常规铁电只有在相

变温度附近表现出大的介电常数峰值,也区别于一

些其它虽然不依赖于温度但是介电常数非常小的非
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常规铁电[67].从静电学角度,铁电介质超晶格的极

化来自于交替的薄铁电层和顺电层的静电耦合[68],
这一耦合避免了退极化场的产生.从晶格动力学角

度,这种界面诱导的铁电与AFD和FE模式之间的

耦合密切相关.这一耦合来自于界面处的氧八面体

所处的不同化学环境(即一边是Sr,一边为Pb),最
后导致了超晶格的基态既具有AFD模也具有FE
模.图4c给出了包含不同模式的超晶格能量在不同

应变下的依赖关系,可以看出在任何应变下,AFD
和FE模式都可以分别给出低于高对称结构的体系

总能量,而且AFD对能量降低的效果更加明显.进
一步可以发现在少层的PbTiO3/SrTiO3 原子级超

晶格体系中,杂化AFD和FE模式的同时存在和协

同耦合作用将导致体系达到能量最低的基态.
Wang等人[69]最近关于BaTiO3/CaTiO3 超晶

格体系的研究发现界面作用会使得CaTiO3 层的氧

转被重构,即CaTiO3 层的氧转从Pbnm相的特征

转变为类似于R3c相BiFeO3 的氧转特征.他们发

现这类类似于 BiFeO3 体系的氧转会显著增强

CaTiO3层的极化,这一铁电增强现象与BiFeO3 体

系中观察到的氧转显著提升铁电性相一致[70].因
此,他们认为这一界面机制可以帮助许多CaTiO3
类的非极性钙钛矿转变为铁电材料.
5.3 根据离子半径的化学掺杂实现对FE和AFD

的调控

化学掺杂一方面可以给体系引入不同的FE或

AFD模式,另一方面可以改变A位和B位离子的

平均离子半径,从而改变FE模和AFD模的相对强

度,进而实现对铁电性能的调控.图5(a)~(c)展示

了A位掺杂对BaTiO3体系的立方到四方结构相变

温度的影响.Ba2+的离子半径为1.49Å,如果掺离

子半径稍小的Sr2+(1.32Å)会显著降低体系的相

变温度.这一现象可以理解为Sr2+引入了AFD的

贡献作用,进而导致了TC 的降低.然而掺入相比掺

Sr2+离子半径还要小的Ca2+(1.14Å)时,尽管

CaTiO3的AFD模式明显强于SrTiO3,但在低浓度

下却没有看到BaTiO3 从立方到四方相TC 的更显

著的降低.这是由于Ca2+ 具有更大的原子极化

率[72]或更倾向于离开中心对称的平衡位置[73],进
而增强了与Ti4+之间的相互作用,因此补偿了由于

平均A位离子半径减小而导致的TC 的降低.虽然

Pb2+(1.33Å)的离子半径小于Ba2+,但由于Pb2+

的孤对电子极大增强了的 FE模式,四方相的

PbTiO3可以在高温下稳定存在,因此掺入Pb2+可

以显著地提升固溶体的TC.如果掺入Cd2+,虽然

Cd2+比Ca2+还更具有极化性,由于Cd2+(0.95Å)
离子半径远小于Ba2+,因此更大的可能是Cd2+对

BaTiO3固溶体的AFD的增强效果要远强于FE的

增强效果.我们这里的分析可以帮助解释最近实验

上测量的CdTiO3-BaTiO3 固溶体相图为什么看不

到极化增强的效果[71].图5(d)~(f)展示了B位掺

杂对BaTiO3体系的影响.Ti4+离子半径为0.75Å,
可以看到,掺离子半径更大的Zr4+(0.86Å)、Hf4+

(0.85Å)和Sn4+(0.83Å)时,由于AFD的相对增

强,都会显著地降低BaTiO3固溶体的TC.

图5 (a)~(c)实验上BaTiO3-ATiO3 固溶体的P4mm相的A位掺杂对相变温度TC 的影响,其中(a)~(c)分别掺杂Sr,Ca
和Pb元素.(d)~(f)实验上BaTiO3-BaBO3 固溶体的R3m相的B位掺杂对相变温度TC 的影响,其中(d)~(f)分别掺杂

Zr,Hf和Sn.(图片来自于文献[71])
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6 总结和展望

钛酸盐ATiO3 钙钛矿体系具有包含FE模和

AFD模的丰富结构相变,PbTiO3 体系的结构相变

表现为Pb-O位移产生的单一FE模主导的特征,并
由于Pb2+的孤电子对使得其明显强于其它体系的

FE模.BaTiO3 体系的FE模则由Ti-O位移主导,
随着温度下降,依次出现主要沿着[001]、[110]和
[111]方向的铁电极化.SrTiO3 体系作为先兆铁电

体的原型体系,具有FE模和AFD模的竞争协同效

应.CaTiO3 体系和CdTiO3 体系则表现出AFD占

主导作用的复杂氧转和倾斜模式.不同的是,

CaTiO3体系FE模由于AFD模的抑制并不表现出

来,而CdTiO3体系则由于氧八面体倾转程度较大,
出现了AFD模增强FE模的现象,这一FE模由

Cd-O和Ti-O共同贡献.因此,我们看到A位离子

半径对于调控AFD和FE之间是竞争或合作起到

了非常重要的作用.
晶格失配应变、人工超晶格和化学掺杂等方法

都可以对FE和AFD模式之间的相对强度进行调

控,进而显著改变材料的铁电和介电性能.总结而

言,FE模的调控相对直接,即体系引入越强的FE
模则会表现出越强的铁电性.而AFD对于FE的调

控则较为复杂,并且大部分情况下会抑制FE模式.
不过,人工超晶格的界面处AFD模对FE模可起到

杂化协同作用.
高效地调控钙钛矿的铁电性质是一个具有重要

基础科学意义和应用价值的研究课题,密度泛函理

论计算已经被广泛地应用于钙钛矿材料的几何结

构、电子结构等物理性质的研究,对于预测新材料和

解释机制等方面都取得了巨大的成功.然而,目前广

泛应用的密度泛函理论在定量精确描述上仍然有待

继续提高.一个重要原因是对原胞体积低估(LDA)
或高估(GGA)的问题,即使泛函对体积做了很好的

修正,但是也往往并不能很好地预言FE模和AFD
模.我们最近的研究发现,考虑电子多体相互作用高

阶效应的随机相近似randomphaseapproximation
(RPA)方法对于描述低温相的体积和FE模有较大

提升[74],并且与已有的实验报道结果取得了较好的

吻合.
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