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摘 要：本文研究了固溶时效及固溶预拉伸时效对挤压态Ti-5.5Al-2Zr-1Mo-2.5V钛合金管材微观组织演

变、相组成及室温力学性能的影响。结果表明：高温固溶过程中，片状α相内缠结位错通过运动及反应演

化成位错阵列，进而形成亚晶界，三角亚晶界形成热沟槽并扩展造成片状α相断裂。同时，淬火以及淬火

后预拉伸引入的大量缺陷成为后续时效过程次生α相析出的形核位点，进而诱导次生α相数量增加、尺寸

变小。淬火试样在450 ℃时效2 h后室温屈服强度提高30%，达到1064 MPa，同时还具有10.5%的断裂总

伸长率；而2.5%预拉伸时效样品屈服强度提升53%，达到1260 MPa，但伸长率下降至4.8%。
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随着全球范围内对油气资源消耗急剧增加及油

气开采工业技术的快速发展，油气勘探开发逐渐向

深井、超深井、高温高压井、海洋油气等其他临界

井拓展，与此同时，油井管如钻杆、油管、套管等

面临的服役环境也日渐恶劣[1−2]。钻杆不仅面临高

温高压的工作环境，而且还受到井底的CO2、H2S

以及高浓度的Cl−甚至单质S等介质综合腐蚀，对

钻杆的耐腐蚀性能提出新的要求[3]。如我国塔里木

地块的油气井深度达到 6000 m 以上，温度高达

160 ℃，井口压力高达130 MPa，其中Cl−浓度达到

1.5×105 mg/L，CO2分压超过 1 MPa[4−5]。传统的钢

制钻杆难以满足日渐苛刻的服役条件，钛合金由于

具有优异的耐腐蚀性能、高的比强度、高的抗疲劳

性能以及良好的焊接性能等一系列优点，正成为国
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内外新型石油钻杆材料的研究热点与重点[6−7]。

钻杆在工作过程中起到向下部钻具传递驱动扭

矩以及传输钻井液作用，所以钻杆常常承受巨大的

拉伸力、内外压力、扭曲以及疲劳等[8]。随着一些

超临界井钻探开发，油气开采面临的环境越来越恶

劣，对钻杆的屈服强度及塑性提出了更高级别的要

求。钻杆用钛合金管材挤压成型后，管体部分不再

经历塑性变形，因而后续热处理成为调控管体显微

组织及性能的主要手段。挤压后管材典型显微组织

为包含连续晶界α相及晶内α集束的魏氏组织。钛

合金中片层 α相与 β基体通常保持伯格斯取向关

系[9]，即{ 0002 }α//{ 110 }β 和 [112̄0 ]α//[111]β，保持

着强烈的组织遗传性，往往难以通过单纯热处理来

破坏片层组织结构。ZHAO等[10]在将激光固体成形

Ti-6Al-4V块体亚临界温度退火炉冷时发现 α片层

组织发生断裂球化，SABBAN等[11]通过将选择性

激光熔化Ti-6Al-4V块体在 β相变点下缓慢加热和

冷却循环热处理将α片层组织球化，其试验材料都

存在α片层组织内固有大量位错以及位错亚结构的

前提条件，这与3D打印过程中合金急速冷却有关。

同时，这也说明α片状组织内含有大量缠结位错可

以通过热处理来实现α片状断裂球化目标。一些研

究认为钛合金双态组织具有优异的强塑性[12−13]，变

形过程中等轴α相承受大的塑性变形，而β转变组

织中细小次生α相限制位错自由运动而提高强度。

WU等[14]在研究TA15合金热处理时发现，双态或

者三态组织综合力学性能最佳，同时增大双态组织

中片层α的厚度以及减少等轴α含量到20%有利于

提升性能。SONG等[15]将TB3合金固溶后预拉伸产

生大量位错，时效过程α片层优先在缺陷处形核析

出，同时保持较高的强度及塑性。ZHU等[16]在调

控 Ti-5Al-4Zr-8Mo-7V 合金时，通过低温时效

(530 ℃ )产生高密度纳米级次生 α析出相诱导出

1630 MPa的极限强度。可见，通过固溶时效处理

能够达到近α钛合金较佳的强塑性匹配。

本文以挤压态Ti-5.5Al-2Zr-1Mo-2.5V合金管材

为初始对象，探究了920 ℃固溶过程微观组织的演

化，450 ℃时效2 h期间次生α相形核析出行为，不

同程度预拉伸对次生α相形核的影响，显微组织对

合金拉伸强度和塑性的影响。

1 实验

试验用Ti-5.5Al-2Zr-1Mo-2.5V钛合金材料经过

三向锻造、挤压等工艺制成管材，其中管壁壁厚

(WT)10 mm，管材外径(OD)89 mm，内径(ID) 69

mm，如图1(a)所示。合金管材实际化学成分(质量

分数，%)为 5.57 Al、1.8 Zr、0.83 Mo、2.5 V，余

量Ti，用差热分析法测得合金管材的β相转变点为

970 ℃。管材初始组织为具有晶界α相镶边的魏氏

组织，如图1(b)所示，原始β晶粒内部分布着数个

取向不一的α集束，集束内排列着片状α相，平均

宽度约为5.4 μm。为防止与氧元素反应干扰实验结

果，拉伸试样均为热处理后加工而成，且在固溶时

效处理前均涂抹三氧化二铬粉末，进一步防止表面

氧化。样品在920 ℃固溶保温2 h水冷，450 ℃时效

保温 2 h空冷。合金预拉伸变形时在室温下以 2.5×

10−4 s−1 的应变速率进行，分别在 1.5%、2.5% 及

3.5%应变量下卸载，合金样品处理路线如表 1所

图1 Ti-5.5Al-2Zr-1Mo-2.5V合金管材

Fig. 1 Ti-5.5Al-2Zr-1Mo-2.5V alloy pipe: (a) Sample size (Unit: mm); (b) Starting microstructure
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示。圆棒状拉伸样品尺寸为直径 5 mm，标距 25

mm，沿管材纵向取样，见图 1(a)所示。合金热处

理后常规力学测试在MTS Landmark电机液压伺服

系统以 1 mm/s变形速率进行。金相扫描测试样品

使用砂纸打磨抛光，采用科勒试剂腐蚀 5 s观察。

透射观察则从待测试样上加工出0.6 mm厚的薄片，

减薄至 80 μm，电解双喷至有微孔，随后在Tecnai

G2 F20电镜下开展TEM及HRTEM检测。

2 结果与讨论

2.1 固溶态组织

图 2所示为片状α相在 920 ℃固溶过程中的演

变规律。从图2(a)可以看到，在钛合金组织中有些

片层组织含有大量缠结位错，这也意味着这些片层

组织在固溶时效过程可能发生断裂球化。有文献报

道[17]储存于缠结位错的能量高于平面位错阵列的能

量。当温度逐渐升高时，缠结位错处于热动态非平

衡状态，会逐渐通过滑移、攀移或者湮灭向平面位

错阵列发展，以此来降低总自由能。挤压态组织在

920 ℃高温固溶 30 min 后，位错形态如图 2(b)所

示，呈现出位错网和位错阵列形态。而这些位错阵

列就是亚晶的雏形，一些位错阵列通过迁移、反应

及排列而逐渐多边形化，继而形成稳定的亚晶界。

即在高温固溶过程缠结位错通过形成亚晶界方式来

降低总的自由能。与此同时，伴随高温固溶继续进

行，逐渐发生α→β同素异形相变，而亚晶界相对

于其他非缺陷部位处于高能地区，α→β相变首先发

生在亚晶界与β相交界的三角处，形成图2(c)所示

的热沟槽。随着时间延长，热沟槽逐渐扩展，β相

逐渐嵌入到α/β相界内，最终完成片层状α相断裂

及球化。

表1 实验样品不同热处理和预抻位变形参数

Table 1 Parameters of sample under different heat treatment and pre-stretching deformation

Sample

Extruded

ST920

ST920A450

ST920S1.5A450

ST920S2.5A450

ST920S3.5A450

Solution treatment

−
920 ℃, 2 h, WQ

920 ℃, 2 h, WQ

920 ℃, 2 h, WQ

920 ℃, 2 h, WQ

920 ℃, 2 h, WQ

Pre-stretching

−
−
−

1.5%

2.5%

3.5%

Aging treatment

−
−

450 ℃, 2 h, AC

450 ℃, 2 h, AC

450 ℃, 2 h, AC

450 ℃, 2 h, AC

图2 固溶过程中位错结构演变

Fig. 2 Dislocation structure evolution during solid

solution treatment: (a) Extruded; (b) Treated at 920 ℃ for

30 min; (c) Treated at 920 ℃ for 1 h
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图3所示为Ti-5.5Al-2Zr-1Mo-2.5V合金挤压态

组织在920 ℃固溶2 h水淬后显微组织。如图3(a)显

示，原始α集束大量溶解，有些长片状α相已经转

变成断断续续的短棒状α相，β基体上分布着细小

的针状马氏体α′。在加热和保温阶段，由于V等稳

定β相合金元素扩散作用[18]，片状α相尖端以及从

图3 合金在920 ℃固溶2 h水淬后的显微组织

Fig. 3 Microstructures of alloy treated at 920 ℃ for 2 h and water quenching: (a) SEM image containing intermittent

lamellar α and acicular α′martensite; (b) TEM image of α′martensite; (c) HRTEM micrograph between matrix β phase and

α′martensite; (d) Schematic diagram of diffraction pattern; (e) IFFT image indicating mass of dislocations, stacking faults

and lattice distortion
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片状α相分支分解而来的细小片状α相首先发生溶

解，其次向上文讨论的那样，位错运动及反应逐渐

演化为位错阵列以及亚晶界，后续亚晶界在 α→β

相变过程中首先发生溶解形成热沟槽，如图3(a)中

黄色箭头所示，最终片状α相断裂形成图中断续短

棒状α相。同时也可以看到还分布着些许长条状的

片状α相没有发生断裂，这也证实了片状α相发生

断裂球化的前提条件，即片状α相内部固有大量缠

结位错，而在本研究中初始挤压态组织有些片状α

相内有大量位错而另一些片状α相位错含量较少，

从而造成片状α相断裂不彻底。

合金组织固溶水淬后由于来不及长大及粗化，

断续片状α相保留下来，而残余β相由于来不及扩

散而发生切变反应形成针状马氏体α′[19]，如图3(a)

和 3(b)所示。可以从图 3(b)中清楚地看到，β转变

基体中分布着大量纳米尺度马氏体，而马氏体在后

续时效过程中发生分解，形成细小的次生α相，将

会大大增加α/β相界面，缩短拉伸变形过程位错滑

移的自由长度，进而提高屈服强度。由图3(c)可以

看出，数个α′马氏体变体分布在β基体中，衍射花

样如图 3(d)所示，图 3(e)所示为图 3(c)中红色矩形

区域的反傅里叶变换图，从图3(e)中可以看到，晶

格在发生马氏体切变期间产生数量众多的位错、层

错以及晶格扭曲等缺陷，这主要源于马氏体切变过

程太快，合金元素扩散来不及发生，产生大量晶格

缺陷，同时马氏体切变期间产生的大量晶格缺陷也

为后续低温时效过程次生α相析出提供形核位点，

形核位点越多，次生α相尺寸也就越小，产生的α/

β界面也就越多[20]。

2.2 时效态组织

挤压态组织在920 ℃固溶2 h及450 ℃时效2 h

后的显微组织如图4所示。从图4(a)能清晰分辨出

原始β晶粒内分布着大致平行的断续片状α相，可

以推测这些断续片状 α相原本属于同一个 α集束，

同时α晶界也由于发生α→β相变从原始连续状转变

成不连续的形态。此时，片状 α相平均宽度降为

1.3 μm，纵横比约为 7.1:1，体积分数下降到 27%。

固溶时效后片状α相的体积分数由挤压态的93%降

为27%，可见大量片状α相在920 ℃高温固溶期间

发生了α→β相变。由于次生α相尺寸较小且与基体

对比度不明显，所以从图4(a)扫描图中并不能明显

地看到次生α相。图4(b)透射图显示了时效后次生

α相形态及分布，可以看到 β基体上分布着大量次

生α相，且尺度较少，有些次生α相呈现白色而有

一些呈现黑色，其来源于不同晶体取向。在统计了

近300个次生α相的宽度后，得到宽度值分布如图4

(c)所示，符合典型的正态分布，平均宽度约为140

nm，可见较低的温度时效过程中，次生α相形核位

图4 ST920A450样品显微组织及次生α相宽度分布

Fig. 4 Microstructures of ST920A450 sample: (a) SEM

image incorporating intermittent lamellar α and

discontinuous αGB; (b) TEM image of secondary α; (c)

Width distribution histogram for secondary α phase
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点众多尺度较少。ZHANG等[21]将Ti-7333在β相区

固溶后575 ℃时效3 h得到次生α相宽度为190 nm，

而 DU 等[22]将 Ti-3.5Al-5Mo-6V-3Cr-2Sn-0.5Fe 合金

在775 ℃与830 ℃分别固溶1 h后置于520 ℃时效8

h次生α相宽度分别为 90 nm和 130 nm左右，本文

结果与上述结果类似，同时也说明时效过程中可以

析出细小的次生α相且α相宽度变化范围较大，允

许较大范围内调整合金的力学性能。

图5所示为ST920S2.5A450样品经过2.5%预拉

伸时效后的次生α相透射图以及次生α相宽度分布

柱状图。从图 5(a)可以看到尺度较大的次生 α相，

同时也有许多尺度较小的次生α相，平均宽度约为

78 nm。其相较于ST920A450样品次生 α相平均宽

度下降极为明显。这是由于预拉伸过程中引入了大

量缺陷如位错、层错等，而这些晶格缺陷在后续时

效期间为次生α相形核提供位点，诱导次生α相快

速形核、数量增加，因而α相尺度快速下降[15]。即

低温时效过程形核位点越多，次生α相数量也就越

多，尺度也就越小。

2.3 力学性能

众所周知，合金力学性能取决于材料微观结

构。挤压态样品与热处理态样品力学性能呈现较大

差异，如图6所示。如图6可以发现，热处理后样

品屈服强度、抗拉强度相较于挤压态样品显著提

高，但伸长率均有不同程度的下降。挤压态组织展

示出优良的塑性，达到12%，而屈服强度及抗拉强

度较低，分别为820 MPa和950 MPa。挤压态组织

内片状α相平均尺寸约为5.4 μm，数倍于ST920A4

50样品片状α相的1.3 μm，而尺寸较大片状α相也

能发挥与等轴α相相似效果。变形首先发生于尺寸

大的片状α相内，进而产生大量位错。而由于片状

α相尺寸较大，位错在其内部滑移距离长，不易塞

积，从而避免了过早地局部变形及应力集中，因此

位错滑移的连续进行有利于塑性提升。与此同时，

从图1挤压态初始组织可以看到，原始β晶粒内有

许多尺度不一的片状α相，可以协调片状α与残余

β相间的变形，防止应力集中在片状α相过早发生，

从而进一步阻止裂纹过早萌生。因此，片状α相的

协调变形也在一定程度上有助于塑性提升。ST920

状态的样品相较于挤压态组织表现出较高的强度同

时保持了优良的塑性。从图3可以看到长条状的片

状α相固溶后演变成断续的片状α相，而基体充满

着细小的马氏体，进而带来大量界面，限制了位错

运动，但钛合金中马氏体不同于时效析出的细小α

图 5 ST920S2.5A450样品次生α相的透射图，图(a)中红

色圆圈所标记区域选区衍射斑点及次生α相宽度柱状图

Fig. 5 TEM image of secondary α in ST920S2.5A450

sample (a), diffraction spot taken from area marked with

red circle (b) and width distribution histogram of

corresponding secondary α (c)
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相，强化效果较弱[23−24]，故ST920状态合金拉伸强

度相较于ST920A450状态较低。

ST920A450样品经过固溶时效后达到了强度与

塑性良好匹配，屈服强度及抗拉强度提升到 1064

MPa和1256 MPa，塑性些许下降到10.5%，其中抗

拉强度相对于挤压态样品提升近300 MPa。合金力

学性能取决于组织，则 ST920A450样品优异的力

学性能决定于粗大断续的片状α相、纳米级次生α

相以及不连续的晶界α相这样独特的显微组织。

钛合金中片状α相相较于β转变组织较软，塑

性变形过程中位错滑移首先在片状α相内启动。图

7(a)所示为拉伸变形后片状 α相内部的位错特征，

图7(b)所示为沿[12̄13̄ ]α方向入射的衍射斑。可以从

图中看到大量的位错缠结及众多的位错胞，直接说

明了在拉伸期间片状α相内部发生了强烈的塑性变

形。同时显示的起伏位错形态，暗示了变形过程中

发生了频繁的交滑移。这些位错特征证明了片状α

图6 挤压态及固溶时效态合金的力学性能

Fig. 6 Mechanical properties of extruded and different

heat treated samples: (a) Tensile stress − strain curves;

(b) Yield stress (YS), ultimate tensile strength (UTS) and

elongation (EL) curves

图7 ST920A450样品拉伸后颈缩区的TEM像

Fig. 7 TEM images in necked region of ST920A450

tensile sample: (a) BF image within lamellar α interior;

(b) Diffraction spots of lamellar α along [12̄13̄ ]α zone axis;

(c) BF image of βT structures showing highly tangled

dislocations piled up at αs/β interface
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相在拉伸过程中具有良好的变形能力。与此同时，

晶界α相也变得不连续，变形过程中位错很容易滑

过或者穿过晶界，而不是塞积在连续晶界处，降低

了背应力及应力集中，进而阻碍裂纹在晶界处过早

地萌生及断裂。同时裂纹扩展穿过不连续晶界也变

得更困难，这也在一定范围内提高了塑性[25−26]。

通常认为合金的强化机制主要包含固溶强化、

晶界强化以及析出强化。而在钛合金这样两相组织

中，α/β两相界面强化是主要的强化机制[16, 27]。

ST920A450样品的屈服强度比挤压态样品高出244

MPa，一个合理的解释就是界面强化。ST920A450

状态合金的片状α相占比27%，β转变组织达73%，

而β转变组织中在后续时效期间生成数量众多的弥

散纳米级次生α相，大大增加了α/β界面，如图4(b)

所示。图7(c)所示为样品拉伸变形后颈缩区β转变

组织的TEM像。由图可看出拉伸后的β转变组织显

示了次生α相周围塞积了众多缠结位错，位错被塞

积，有效滑移距离降低，屈服强度则快速提高。

为了进一步表征片状 α相、β相及次生 α相间

变形后界面微观结构，图 8(a)中红色矩形部分沿

[ 21̄10 ]α方向的高分辨图如图8(b)所示，其包含了β

相与片状α相、次生α相取向关系。图8(c)为8(b)晶

格衍射斑，图8(d)为衍射斑说明图。OBASI等[9]发

现钛合金的 β相与 α相满足伯格斯取向关系，即

图8 ST920A450样品颈缩区显微组织

Fig. 8 Microstructures in necked zone of ST920A450 sample: (a) BF image showing lamellar α and secondary α;

(b) HRTEM image displaying orientation relationship between matrix β phase, lamellar α and secondary α viewed along

[ 21̄10 ]α zone axis; (c), (d) Corresponding FFT patterns of panel (b) and key diagram of panel (c); (e), (f) IFFT image of

regions Ⅰ and Ⅱ in Fig. 8(a)
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{ 0001 }α//{ 101 }β和< 21̄10 > α//< 1̄11 > β，这是因为

具有此种位向关系界面具有最低的总能量。而图8

(b)中两相取向关系测量后发现界面有所偏转，片

状 α相的(0001)面和 β相的(101)面间偏转角达到

7.41°，次生α相的(0001)面和 β相的(101)面间偏转

角达到1.01°。造成界面偏转主要有如下三个原因：

首先是拉伸过程中大程度变形造成界面剪切效应，

而界面剪切则带来α与β相共格关系的破坏；其次，

由于α与β两相硬度差异，在拉伸期间承受的应力

应变有所差异，进而带来变形程度变化；最后，拉

伸过程中产生大量位错，位错会造成晶格扭曲与畸

变，这是造成界面偏转的另一个重要原因[28−29]。

TAN等[30]认为当两个相邻晶粒或相之间存在良好的

几何关系或适当的伯格斯矢量关系时，滑移传输行

为容易发生。这是因为当相邻的α/β相间满足伯格

斯矢量关系时，α相的{0001}面和β相的{101}皆为

HCP和BCC晶格密排面，< 21̄10 > α、< 1̄11 > β方

向分别为其最密排方向，其是位错滑移的最佳滑移

系，位错在此平面上滑移将受到最小阻碍。而在

ST920A450样品中，片状 α相(0001)面、次生 α相

(0001)面和β相(101)面在拉伸变形期间产生一定的

偏转角，后续位错划过界面将变得更加困难，更易

造成塞积，这也将极大地限制了位错的自由滑移长

度。图8(e)及8(f)所示分别为图8(b)中区域Ⅰ和Ⅱ的反

傅里叶变换，测量出 β相的(110)面间距为 0.249

nm，而片状α相和次生α相的(0001)面间距分别是

0.466 nm与0.473 nm。同时可以明显看到周期HCP

晶格被分成许多混杂的波带，FFT衍射斑也被扩展

成小的衍射弧，以及衍射对比度的变化显示发生了

严重的晶格畸变[31]。从 β相与片状 α相及次生 α相

的界面处发现大量位错及晶格扭曲畸变等缺陷，这

些现象都说明界面处经历了较大的塑性变形，位错

滑移、反应、缠结、塞积在界面处，证实了上文所

分析的界面及界面偏转将对位错穿过施加强大的阻

碍，进而强度得到较大提升。

预拉伸后合金屈服强度大幅度提升，预拉伸量

越大，屈服强度也越高。合金在920 ℃固溶后施加

1.5%~3.5%的预拉伸，而后在450 ℃时效2 h，样品

屈服强度都高于 1200 MPa，相比于挤压态的屈服

强度(820 MPa)提升了近 46%，相对于固溶时效态

样品也有较大地提高。同时3种状态样品强度逐级

变化也印证了上文分析的预拉伸引入大量缺陷的结

论。对比所有状态样品后发现屈服强度随次生α相

宽度下降而快速上升，说明次生α相宽度起到了关

键作用。可以从图5(a)清楚地看到，预拉伸后合金

β转变组织内含有大量纳米级次生 α相，次生 α相

尺寸越细，α/β相界面含量也越多，继而对位错滑

移阻碍限制效果越明显，强度提升也越显著，同时

ST920S2.5A450状态样品塑性随着强度提升下降较

为明显。

3 结论

1) 高温固溶处理过程中，片状α相内高能的缠

结位错通过滑移、攀移或者湮灭逐渐演变成位错网

及位错阵列，进而形成亚晶。亚晶以及在三角界处

形成的热沟槽一起造成片状α相断裂球化。

2) 固溶淬火以及预拉伸形变形引入大量缺陷如

位错、层错等，为后续时效过程次生α相析出提供

形核位点，使次生α相数量增多，尺寸变小。

3) ST920A450 样品获得较优的强度与塑性匹

配，屈服强度及抗拉强度提升到 1064 MPa和 1256

MPa，强度提升来源于细小弥散次生α相对位错运

动阻碍；伸长率为 10.5%，来源于断续片状α相及

不连续晶界α相的作用。

4) 预拉伸后屈服强度提升极其显著，ST920S

2.5A450样品提升了近53%到达1260 MPa，但伸长

率下降到4.8%。
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Impacts of solution aging treatment and prestretching on

microstructure evolution and mechanical properties of

Ti-5.5Al-2Zr-1Mo-2.5V alloy for petroleum pipe

WU Gui-cheng1, LIU Hui-qun2, 3, FENG Chun4, LI Rui-zhe5, YI Dan-qing2

(1. School of Mechanical and Electrical Engineering, Central South University, Changsha 410083, China;

2. School of Materials Science and Engineering, Central South University, Changsha 410083, China;

3. State Key Laboratory of Powder Metallurgy, Central South University, Changsha 410083, China;

4. Tubular Goods Research Institute of CNPC, Xi’an 710065, China;

5. Department of Safety and Environment Supervision, Shaanxi Provincial Natural Gas Co., Ltd.,

Xi’an 710016, China)

Abstract: The influence of solution aging and pre-stretching aging on microstructure evolution and tensile

properties of the extruded Ti-5.5Al-2Zr-1Mo-2.5V titanium alloy pipe was investigated. The results indicate that

the tangled dislocations within the lamellar α phase evolves into dislocation arrays through movement and

reaction, then forms into the subgrain boundary, and the thermal groove develops at the triangle boundary of the

subgrain gave rise to the lamellar α phase breaking during the solid solution treatment. Meanwhile, a large quantity

of defects introduced by quenching and pre-stretching become nucleation sites of the precipitation of secondary α

phase during subsequent aging, which induces the increasing number and lower size of secondary α phase. After

aging at 450 ℃ for 2 h, the yield strength of the quenching sample increases by 29% to 1064 MPa, and the

elongation remains at 10.5%; while 2.5% pre-stretching brings about 53% increment of the yield strength, but the

elongation decreases to 4.8%.
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