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摘要 半导体材料在集成电路、光伏发电、信息通讯、微电子器件、照明等领域发挥着重要作用, 已成为半导体

学科研究的重要方向. 然而, 半导体材料的掺杂和缺陷调控能力在很大程度上制约着半导体器件的性能. 本文首先

回顾了半导体掺杂和缺陷计算理论的发展, 阐述了传统的凝胶电荷模型方法的弊端和局限性. 为了克服这一弊端,
我们提出了一个严格的、统一的理论, 即转移真实态模型. 该模型可以直接计算三维及低维半导体的带电缺陷性

质. 其次, 讨论了宽禁带半导体发展所面临的困难. 通过分析掺杂极限定律, 针对氧化物宽禁带半导体, 介绍了行之

有效的缺陷设计准则和调控方法, 并用来提高p型半导体的导电率. 再次, 讨论了非晶态宽禁带半导体中离子化合

物与共价化合物导电性差异的物理机制, 以及低维宽禁带半导体赝氢钝化和真实氢钝化的差异原理. 从次, 分析了

高浓度掺杂形成的半导体合金. 由于带边波函数的局域性, 异价半导体合金不满足统计平均规律, 揭示出大失配同

价高浓度掺杂能带交叉的物理原理. 最后, 聚焦金属杂质在半导体中的扩散现象, 阐明了银和铜原子在离子半导体

和共价半导体中扩散差异性的根本原因.
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将半导体材料有效应用于微电子和光电子集成技

术很大程度上取决于其掺杂和缺陷控制能力[1,2]. 提高

半导体材料的p型或n型载流子注入量以达到场效应晶

体管设计的要求, 或控制缺陷以提高器件性能已成为

目前半导体器件物理学关心的最核心问题[3~6]. 此外,
许多光电器件的应用还要求其能对材料进行双极掺杂,
即将其同时掺杂为p型和n型半导体. 然而, 大量的实验

及理论研究表明, 许多半导体尤其是宽禁带半导体无

法实现双极掺杂. 多数宽禁带半导体材料可以掺杂为p
型, 或者掺杂为n型, 却不能同时掺杂为p型和n型半导

体[7,8]. 比如, 金刚石比较容易掺杂成p型半导体, 但很难

掺杂为n型[9]. 相反, 氧化锌很容易通过掺杂形成高浓度

的n型半导体, 却不能实现p型掺杂[10,11]. 因此, 探究阻

碍半导体掺杂的物理机制及如何克服掺杂困难对于半

导体器件的设计至关重要. 为拓宽半导体材料的应用

范围, 常常会将不同的元素或二元半导体混合在一起

形成高浓度掺杂的半导体, 也称为半导体合金. 通过调

节合金组分或原子结构, 可调控其晶体结构、电子结

构、输运性质及光电学等性质[12,13], 因此其被应用于

半导体器件, 如发光二极管、红外成像与探测等领域.
除了通过主动掺杂调控材料的性质外, 金属杂质原子

在半导体器件中的扩散现象也不容忽视. 金属在半导

体电子和光电器件中应用广泛[14], 比如将金属应用于

半导体器件中的电接触材料[15], 铜和银常被作为导电
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接触首选材料, 它们在半导体材料中的扩散性质影响

着半导体器件的性能. 因此, 本文将主要介绍半导体光

电器件中的缺陷和掺杂调控, 阐述半导体掺杂和缺陷

计算理论的最新发展, 介绍宽禁带半导体中的缺陷设

计和调控方法, 以及大失配同价高浓度掺杂的半导体

能带交叉的物理原理, 最后说明铜和银杂质原子在离

子半导体和共价半导体中扩散差异性的根本原因.

1 半导体掺杂和缺陷计算理论

物理上, 表征半导体掺杂性能的两个关键参数是

缺陷形成能和离化能, 离化能代表电子或者空穴从缺

陷能级上跃迁所需要克服的能量[16]. 这个能量可以通

过实验比如红外吸收等测量得到, 也可以通过理论计

算获得. 在过去几十年里, 人们主要是利用基于第一性

原理的密度泛函理论进行理论预测, 通过扩建超胞、

采用周期性边界条件计算缺陷和掺杂体系的形成能和

离化能[1,17]. 这套传统理论在模拟带电缺陷时, 假定被

激发的电子或者空穴是处在一个虚拟的、按统计分布

的费米能级上. 并且, 为了保证体系的电中性条件和消

除静电势能的发散, 其波函数作为背景电荷均匀地分

布在整个超胞中[1](凝胶模型). 尽管对于传统的sp轨道

杂化的半导体, 非局域的凝胶电荷模型对主材料的带

边电荷是一个较好的近似, 但是其本身存在的问题也

很明显, 尤其对于低维半导体缺陷带电系统. 在低维半

导体中, 对于带电缺陷, 如果仍旧采用凝胶模型, 其凝

胶背景电荷会分布在真空中, 这会导致系统库仑相互

作用发散, 进而导致计算的形成能和离化能很难收

敛[18~20].
对于三维的半导体材料, 尽管由于主材料带边态

本身的非局域性, 均匀分布的凝胶背景电荷是一个较

好的近似, 但是对于低维半导体如二维、一维以及零

维量子点, 均匀分布的背景电荷不是一个好的近似[21].
其原因是对于低维材料, 强加的均匀分布的凝胶背景

电荷被延伸到原子层以外的真空区域, 而真实主材料

的带边态总是分布在材料内部, 不会出现在真空区域.
为了克服以上问题, 在过去几十年里, 人们提出了很多

种不同的方法, 包括限制凝胶背景电荷在一个有限的

区域, 或者做一些后处理修正[22,23]. 例如, Richter等
人[22]在模拟氧化镁表面氧空位时, 提出使用掺杂赝原

子的方法, 主要思想是通过改变超胞中镁原子的核电

荷数来限制背景电荷的分布. 另外, 基于凝胶背景电荷

模型, Komsa和Pasquarello[24]提出使用静电势能修正研

究带电缺陷的表面和界面, 并把它应用到二维体系, 其
中多余的静电势能主要来源于带电缺陷与凝胶背景电

荷之间的库仑相互作用. 最近, Wang等人[21]利用传统

凝胶电荷模型计算的数据, 对单原子层的六角氮化硼

体系, 通过渐近地拟合出一个与真空层厚度和横截面

积相关的公式, 得到体系在极限情况下的离化能. 这一

方法对于不同的材料, 都需要进行单独拟合, 因而极其

繁琐, 并不通用. 总结以上缺陷计算方法, 目前对低维

体系带电缺陷的计算总是依赖于人为的后处理或者修

正. 到目前为止, 还没有一个直接的、严格的理论来计

算低维半导体带电缺陷的物理性质. 物理上, 缺陷电子

离化的过程应该是不随体系维度结构的变化而改变,
一个合理的计算缺陷性质的方法迫在眉睫, 特别是对

于低维量子体系.
为了解决上述问题, 近期, 我们提出了一个严格

的、维度无关的、统一的理论, 即转移真实态模型[25],
来直接计算低维半导体材料的带电缺陷性质, 包括缺

陷形成能、离化能等. 我们的方法不依赖于体系的维

度, 适用于从三维到二维, 以及一维和零维量子点. 该

方法主要思想是将离化的电子或空穴固定在主材料的

带边态, 而不是作为背景电荷分布在整个超胞中. 因此,
它不仅克服了凝胶模型中虚拟背景电荷分布的问题,
还克服了在低维半导体结构中带电缺陷形成能和离化

能计算发散的问题. 该方法简单且行之有效. 图1(a)是

图 1 (网络版彩色)凝胶模型(a)和转移真实态模型(b)中的带电缺陷

计算示意图
Figure 1 (Color online) Schematics of the charged defect calculations
within jellium model (a) and transfer real state model (b)
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传统的凝胶模型示意图, 图1(b)是转移真实态模型示意

图, 其中pCB和pVB分别是受微扰的导带和价带. 在凝

胶模型中, 电子从缺陷能级激发到一个虚拟的凝胶态,
而在转移真实态模型中, 电子从缺陷态激发到主体材

料的导带底(conduction band minimum, CBM)[25]. 图1
(a)和(b)中的下图分别是凝胶模型和转移真实态模型中

低维材料的电荷密度分布示意图, 其中立方体中心椭

圆阴影部分表示带电缺陷, 半透明区域和画点区域表

示被激发电子的电荷密度分布.

2 宽禁带半导体掺杂

宽禁带半导体材料由于物理性质独特, 可应用于

制造短波长及透明光电器件[26,27]. 在过去的10年中, 大

量研究致力于探究如何实现宽禁带半导体的双极掺杂.
为获得n型金刚石[9]和p型氧化锌材料[10], 研究人员尝

试了大量的掺杂剂和缺陷复合体. 为了解决氧化物宽

禁带半导体p型掺杂问题, 首先需要理解清楚这类材料

的能带结构和掺杂性质的物理根源. 考虑到限制掺杂

效率的三个主要因素: 杂质固溶度、缺陷能级及杂质

补偿作用[8], 杂质固溶度和缺陷能级的深浅都可以通

过合理选择掺杂剂和控制生长条件进行优化, 而相反

电荷的补偿效应引起的费米钉扎问题是最难克服的,
因为这由材料本身决定. 缺陷或杂质的形成能表达

为 H q E q n µ qE( , ) = ( , ) + +i if F
[1], 由此可见, 在

确定的生长条件下, 形成能与费米能级的位置线性相

关. 在进行p型掺杂时, 受主电离后空穴浓度增大, 导致

费米能级向主材料的价带顶移动. 同时, 与其电荷相反

的施主缺陷的形成能随之降低, 产生自由电子, 补偿掉

部分增加的自由空穴. 如果持续增加受主浓度, 费米能

级继续向价带顶移动, 施主缺陷的形成能终将降至

零. 这时, 施主缺陷将自发形成并电离电子, 能够完全

补偿受主所产生的空穴. 不论如何提高受主浓度, 产生

的空穴都会被自发形成的施主缺陷产生的电子补偿掉,

因此费米能级将会钉扎在某处(记作 pin
(p))不再移动[7].

同理, 进行n型掺杂时也会导致费米能级钉扎在材料导

带底附近某处 (记作 pin
(n)). 所以, 费米能级的变化范围

实际上被限制在 ~pin
(p)

pin
(n)之间. 大部分宽禁带半导体

的带隙宽于费米能级的变化范围, 若以费米能级的两

个钉扎位置作为参照, 导带底低于 pin
(p)的材料, 其价带

顶往往低于 pin
(p), 此类半导体容易被掺杂为n型, 但难以

被掺杂为p型; 相反, 导带底远高于 pin
(n)的材料, 其价带

顶通常也高于 pin
(n), 此类半导体容易实现p型掺杂, 而不

易实现n型掺杂[17]. 因此, 价带顶能量越低, 就越难进行

p型掺杂. 同理, 导带底能量越高, 就越难进行n型掺

杂[7], 此即掺杂极限定律. 基于该定律, 我们总结了提

高氧化物宽禁带半导体p型掺杂的缺陷调控方案[28], 既

要降低受主离化能, 又要抑制补偿施主缺陷的形成. 降
低受主离化能主要有以下几种方式: (1) 选择合适的掺

杂剂, 用浅受主替换深受主, 例如在氧化锌中锂替换锌

(LiZn)相比氮替换氧(NO)能获得更浅的受主离化能[29];
(2) 施主-受主或受主-受主共掺, 例如在氧化锌中用氮

替换氧和锌空位(VZn)共掺可以将VZn的离化能降低至

0.1 eV[30]; (3) 通过与同价原子共掺抑制p-d耦合来降低

离化能, 比如在氧化锌中引入少量铍有助于掺入更多

氮, 这样氧化锌中NO离化能降低至0.12 eV[31]; (4) 提高

主材料的价带顶, 降低受主离化能. 此外, 抑制补偿缺

陷的形成主要是通过提高补偿缺陷的形成能, 一方面

是寻找合适的掺杂剂, 另一方面是与氢共掺来增大补

偿缺陷形成的难度.
近年来, 非晶态宽禁带半导体材料尤其是非晶态

氧化物由于制备成本低、表面光滑、晶格应变可调且

不需要化学钝化依然具有出色的透光率和导电性而引

起了大量关注[32]. 实验表明, 非晶共价半导体(如非晶

硅、非晶锗)相较于它们的晶体电导率低几个数量

级[33]. 然而, 非晶氧化物材料即使存在大量悬挂键缺陷

态, 仍旧具有与其晶体相类似的良好透光率和导电性

质[34]. 为理清非晶共价化合物与非晶离子化合物的导

电性差异原因, 我们以非晶硅和非晶氧化锌为例, 提出

能带耦合模型揭示其物理原理. 在共价型半导体体系

中, 非晶结构会在带隙中引入很多深能级缺陷态, 形成

复合中心, 从而降低材料导电性能. 然而对于非晶离子

型半导体, 由于极性很强, 不会产生深能级载流子复合

中心, 因此其导电性质依然优秀[35].
除了非晶态宽禁带半导体材料, 低维宽禁带半导

体纳米材料也在实验上制备成功 . 其因为带隙可

控[36]
、可载流子分离[37]及应变弛豫效应[38]等独特物理

性质, 被应用于光伏[39]
、光催化[40]和储能[41]等领域. 半

导体纳米材料表面的悬挂键会形成缺陷态, 大大降低

了电导率和器件性能, 因此需要通过表面钝化的方式

消除表面缺陷态. 通过赝氢钝化的纳米结构通常能够

增大其带隙, 然而研究发现, 在宽禁带氧化物材料中,

进 展
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真实氢钝化会在能隙中产生缺陷能级, 降低能隙(图2).
这两种钝化之间的差异是由赝氢和真实氢原子产生的

能级与主材料的能带耦合差异造成的[42]. 随着材料的

共价性增强, 这种差异将逐渐减弱.

3 半导体高浓度掺杂

高浓度掺杂的半导体往往也被称为半导体合金.
形如AxByC的半导体合金可以分为两类: (1) 同价合金,
元素A和B具有相同的价态, 如GaxIn1−xP、CdSxTe1−x等;
(2) 异价合金, 元素A和B价态不同, 如CuxInySe、Zn0.5
Sn0.5P等. 目前, 关于同价合金的各种性质已经取得了

大量的研究成果, 如可应用于固态发光二极管和高效

多结太阳能电池的理想材料GaxIn1−xP
[43], 可通过改变

合金组分参数和有序度调控其带隙. 迄今为止, 对于异

价半导体合金性质的研究则较为缺乏. 异价合金与同

价合金性质有许多差异, 对于同价合金, 完全无序合金

的能隙、形成能等物理性质通常接近各种有序结构的

统计平均. 然而, 理论计算发现, 异价合金完全无序相

的带隙小于有序结构的最低能隙, 并不满足这种统计

平均规律[44]. 通过对同价半导体合金Ga0.5In0.5P和异价

半导体合金Zn0.5Sn0.5P的结构及电子性质进行研究, 这

种反常现象主要是由于异价半导体合金中两异价原子

锌和锡成键时发生电荷转移, 使得价带顶的波函数局

域在磷原子上, 而磷原子决定了其完全无序相的价带

顶能量. 带负电的锌离子由于相互间的库仑排斥作用

将它们所包围的磷原子的p轨道推至很高, 导致无序结

构的价带顶能量升高, 带隙减小[45].
一般情况下, 同价半导体合金A1−xBxC中, 同价原

子A和B具有相似的原子尺寸和化学势 , 因此合金

A1− xB xC的物理性质是由化合物AC到BC均匀变化

的[46]. 然而, 当同价原子A和B之间的化学势或原子尺

寸具有很大差别时, 在化合物AC中添加极少量B原子

或在BC中添加极少量A原子, 将会导致化合物的能带

结构产生不连贯的变化, 这从带边附近的同价缺陷能

级的形成可见一斑[47]. 为理解在合金浓度x逐渐增大的

过程中杂质能级的形成过程, Walukiewicz等人[48]首先

提出了唯象双能带反交叉模型来解释InyGa1−yAs1−xNx

合金的电子结构. 自此之后, 此模型被延伸用于解释其

他原子尺寸和化学势大失配的Ⅳ族、Ⅲ~Ⅴ族及Ⅱ~
Ⅵ族合金的能带结构[49]. 理论计算发现, 在合金浓度x

图 2 (网络版彩色)赝氢和真实氢钝化二氧化钛表面悬挂键[42]. (a) 真实氢钝化、赝氢钝化、无钝化和体材料二氧化钛的态密度; (b) 真实氢钝

化时二氧化钛电荷密度分布
Figure 2 (Color online) TiO2 in terms of pseudo hydrogen (PH) and real hydrogen (RH) passivation

[42]. (a) The total density of states (DOS) of TiO2
for the cases of RH passivation, PH passivation, No passivation and Bulk material, respectively; (b) the charge density distribution of RH passivated
TiO2
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很低时, 铋(Bi)原子在砷化镓中引入的缺陷能级能量低

于其价带顶, 氮原子引入的缺陷能级能量高于砷化镓

的导带底. 随浓度x增加, GaAs1−xBix的价带顶主要由铋

元素构成,而GaAs1−xNx的导带底主要由氮元素贡献.这
种杂质能级与主体材料带边交叉的现象与实验结果吻

合, 但双能带反交叉模型无法解释这种交叉现象. 我们

提出了能带展开效应来解释这一现象[50], 当少量的铋

或氮掺入砷化镓时, 杂质原子间距非常远, 因此杂质之

间的相互作用非常微弱, 由此产生的缺陷能级十分局

域且没有色散. 但是, 主体材料中的原子之间相互作用

很强, 砷的4p轨道或4s轨道展宽很大, 所以含有杂质的

砷化镓的带边由主材料的原子构成. 当杂质浓度逐渐

增大, 杂质原子间距越来越近, 杂质原子间的相互作用

增强导致缺陷能级展宽扩大. 因此, 铋引入的缺陷能级

逐渐向上移动并渐渐高于砷的4p轨道能级, 从而形成

GaAs1−xBix合金的价带顶. 同理, 由氮引入的缺陷能级

在高浓度氮情况下逐渐向下移动至砷化镓的导带底以

下, 形成GaAs1−xNx合金的导带底[50].

4 半导体中的金属杂质扩散

铜和银大多是以扩散形式进入材料中, 其扩散性

质对器件性能具有举足轻重的作用. 铜和银在共价半

导体和离子半导体中的扩散行为差异甚大. 在硅和锗

这类共价半导体中, 铜比银扩散快, 所以即便银比铜价

格贵百倍, 却更适合用作硅太阳能电池的电接触材

料[5,51]. 同理, 即使铜的导电性远远优于铝, 仍使用铝作

为硅基微电子器件中的互连金属[15,52]. 另一方面, 虽然

银的原子半径大于铜, 但银在离子半导体材料中比铜

扩散得更快. 实验表明, 因为银在碲化镉中扩散比铜更

快, 无法用银替换铜来提升碲化镉太阳能电池的性能

和稳定性[53]. 此外, 银和铜也常常作为互联金属或掺杂

剂应用于许多其他的太阳能电池中[54,55]. 然而, 银和铜

在离子型和共价型半导体中所表现出来的相反的扩散

性质一直没有合理的解释.
如图3所示, 在共价型半导体硅中, 银的扩散势垒

明显大于铜的扩散势垒; 相反, 在离子型半导体硫化镉

中, 铜的扩散势垒则显著高于银的扩散势垒. 当扩散原

子铜(银)处于图3(a)中的四面体位置T点, 共价半导体

和离子半导体的s轨道都没有与扩散原子的d轨道耦合;
而当铜(银)位于离子型半导体化学键的M点位置时, 会

产生s-d耦合. s-d耦合能够大幅降低间隙杂质的形成能,
因此, 半导体材料的对称性和离子性决定了铜(银)的扩

图 3 (网络版彩色)扩散原子在硅(a)和硫化镉(b)中的扩散路径示意图以及铜和银在硅(c)和硫化镉(d)中的扩散势垒. 图片改编自文献[55].
Copyright©American Physical Society, 2016
Figure 3 (Color online) Schematics of the diffusion path of atoms in Si (a) and CdS (b), and the energy barriers of Cu or Ag along the diffusion path
in Si (c) and CdS (d), respectively. Adapted with permission from Ref. [55]. Copyright©American Physical Society, 2016
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散行为. 在共价型半导体(如硅、锗)中, s-d轨道耦合禁

闭, 因此扩散原子引入的形变能决定了扩散势垒的大

小. 银原子半径大于铜, 具有更高的能量势垒, 导致其

扩散慢. 在离子化合物(如砷化镓、硫化镉等)中, M点

允许s-d耦合, 大大降低了M点的能量. 离子化合物中的

库仑相互作用导致金属原子实际经过的Tc′点能量上升

成为能量势垒. 由于铜的3d轨道能量高于银的4d轨道,
铜引起的s-d耦合强于银引起的耦合, 因此铜原子在离

子型半导体中扩散比银慢[56]. 对金属杂质在半导体材

料中扩散行为的深入理解为调控不同类型半导体材料

中的杂质扩散性质提供了有效的理论指导.

5 结论

半导体材料的掺杂和缺陷性质是半导体学科研究

的核心问题. 半导体中的杂质和缺陷调控及其物理和

化学性质的改良与半导体在微电子和光电子器件等领

域的应用紧密相关. 本文首先着重介绍了半导体掺杂

和缺陷理论的发展、表征半导体掺杂性能的关键参数

即缺陷形成能和离化能的计算. 过去几十年, 常用的凝

胶模型虽然对三维体材料适用, 但是对低维半导体缺

陷性质的计算存在很多问题. 为了解决这些问题, 我们

最近提出了一个新颖的、严格的、统一的理论, 即转

移真实态模型, 能够直接计算三维和低维半导体中的

缺陷性质. 其次, 为了实现宽禁带半导体的双极掺杂,
解决氧化物宽禁带半导体p型掺杂的困难, 我们阐述了

掺杂极限定律. 针对氧化物宽禁带半导体, 介绍了以降

低受主离化能和抑制补偿施主缺陷形成为准则的缺陷

调控方法. 此外, 用能带耦合模型阐述了非晶态宽禁带

半导体中离子化合物与共价化合物之间导电性差异的

原因, 及低维宽禁带半导体的赝氢钝化和真实氢钝化

差异性的物理机理. 高浓度掺杂的异价半导体由于局

部电荷转移引起带边波函数的局域性, 其物理性质不

满足统计平均规律. 再次, 我们用能带展开效应解释了

大失配同价高浓度掺杂半导体能带交叉的物理原理.
最后, 介绍了银和铜金属杂质在半导体中的扩散现象,
解释了其扩散差异性的物理根源.
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Semiconductor materials play a central role in the integrated circuits, photovoltaics, information and communication,
microelectronic devices, lighting, and so on. However, the performance of semiconductor optoelectronic devices depends
critically on the dopability and defect engineering of semiconductor materials. In this paper, firstly, we introduce the doping
properties in semiconductors and the theoretical progress of charged defect calculations over the past decades, including
the traditional jellium model. To overcome the disadvantages and limitations of the traditional jellium model, recently, we
propose a straightforward and universal theory, i.e., transfer real state model (TRSM), which can calculate directly the
charged defect properties in both bulk and low-dimensional semiconductors. In the jellium model for a finite supercell size
calculation, it suffers a serious problem to determine the defect properties in low-dimensional semiconductors due to
charge distribution in the vacuum region. However, our TRSM method by putting the ionized electrons or holes on a real
host band edge states naturally keeps the supercell neutral and provides clear physical meaning. For three-dimensional bulk
materials, the defect formation energy and transition energy level calculated by our TRSM method are almost the same as
the results obtained by using the traditional jellium model. For low dimensional semiconductors, however, the TRSM
method cures the divergence issue that occurred in the jellium model due to long-range electrostatic Coulomb interactions.
Secondly, we discuss the wide band gap semiconductors. By analyzing the doping limit law, we elucidate the effective
methods for defect engineering in oxide wide band gap semiconductors, and then how their p-type conductivity can be
improved. Those methods are based on two rules: (1) Reducing the ionization energy of acceptors; (2) suppressing the
formation of compensating donors. Further, the physical mechanism of the difference in conductivity between ionic and
covalent compounds in the amorphous wide band gap semiconductors is introduced. A band coupling model is employed to
clarify the difference between pseudo-hydrogen passivated and real-hydrogen passivated low dimensional wide band gap
semiconductors. Thirdly, we discuss the semiconductor alloys with high doping concentration. In the nonisovalent
semiconductor alloys, due to strong wave function localization of the band edge states, the physical properties of
nonisovalent alloys do not meet the statistical average law, distinct from the isovalent alloys. The band crossing
phenomenon in large mismatched isovalent semiconductor alloys is often misinterpreted by a phenomenological two-level
band anti-crossing model. Fortunately, this phenomenon has now been properly explained by the band broadening picture.
When doping small concentration of Bi or N impurities into GaAs, the defect levels are localized due to the weak
interactions between impurities. The band edges of GaAs1−xBix and GaAs1−xNx consist of the host atoms. The impurity level
gradually broadens out with the increase of the impurity concentration, and thus the band edges of defective GaAs are
dominated by impurities. Finally, we focus on the diffusion of metal impurities in semiconductors. The fundamental reason
for the differences in the diffusion of Ag and Cu atoms between ionic and covalent semiconductors is clarified. The s-d
coupling between the d orbitals of the diffusors and the s orbitals of the host materials are responsible for the behavior of
diffusive atoms. The deep understanding of metal impurities in semiconductor materials offers effective theoretical
guidance for controlling the diffusion properties of impurities in different types of semiconductor materials.
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